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Os aços inoxidáveis superduplex têm uma microestrutura composta por duas 
fases, austenita (γ) e ferrita (α). Esta microestrutura duplex, simultaneamente, melhora 
as propriedades mecânicas e de resistência à corrosão. Entretanto, a soldagem destes 
aços é muitas vezes uma operação crítica. No presente trabalho será avaliada a 
tenacidade à fratura de juntas soldadas com dois diferentes aportes térmicos 1,1 kJ/mm 
e 2,0 kJ/mm do aço inoxidável superduplex (UNS S32750) na presença do hidrogênio. 
O método de descargas parciais (ASTM E1820) foi realizado ao ar e após diferentes 
tempos de hidrogenação (15, 30 e 60 dias) Os resultados mostraram que existem fortes 
indícios de que a redução da tenacidade à fratura das juntas soldadas nos testes ao ar e 
nos testes hidrogenados está relacionada com as diferentes morfologias de γ2. Também 
foram discutidos aspectos inerentes à aplicação da metodologia de descargas parciais 
para materiais de elevada tenacidade que apresentam deformação plástica considerável 
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The superduplex stainless steels  (SDSS) have a microstructure composed by 
two phases, ferrite (α) and austenite (γ). This dual microstructure improves 
simultaneously the mechanical and corrosion resistance properties. However, the 
welding of these steels is often a critical operation. This work aims to evaluate the 
fracture toughness of welded joints, with two different heat input 1.1 kJ/mm and 2.0 
kJ/mm, of one superduplex stainless steel (UNS S32750) in presence of hydrogen. The 
unloading compliance tests (according ASTM E1820 standard) were performed in the 
air and after different times of hydrogenation (15, 30 and 60 days). The partial results 
showed strong evidence that the reductions on CTOD values of air and hydrogenated 
tests are associated with different γ2 morphologies. Were also discussed aspects 
concerning the application of the unloading compliance methos for high fracture 























































 ÍNDICE DE FIGURAS 
Figura  1: Tempo para ruptura em função da tensão aplicada para dois aços duplex 
(3RE60 e SAF 2205) e um aço austenítico tipo AISI 316 em solução 45% MgCl2 a 
150oC [7]. ................................................................................................................... 5	
Figura  2: Potencial de pite em função da temperatura de ensaio em água do mar 
sintética para um AID e um aço austenítico do tipo AISI 316 [9]. ............................ 6	
Figura  3: Microestruturas típicas dos AID, a) do metal de solda e b) do metal de base. 
(fase clara sendo γ e fase escura sendo α). ................................................................. 8	
Figura  4: Seção vertical com Fe (68%) constante do diagrama ternário Fe-Cr-Ni [4]. ... 9	
Figura  5: Curva de precipitação de fases secundárias para alguns aços inoxidáveis 
duplex [4]. ................................................................................................................ 12	
Figura  6: Relação entre a energia absorvida no ensaio Charpy (273 K) e a quantidade 
de nitretos na ZTA de um AID (Fe-27,5%Cr-3,8%Mo-Ni-N) [15]. ........................ 13	
Figura  7: Morfologia da fase sigma em virtude da temperatura de transformação (a) 
950º C, (b) 850º C, (c) 750º C. ................................................................................. 14	
Figura  8: Diagrama esquemático mostrando a precipitação cooperativa de Cr2N e γ2 a 
partir da interface α/γ , seguida da dissolução do Cr2N [15]. ................................... 16	
Figura  9: Surgimento de γ2 ao redor da austenita primária [17]. ................................... 16	
Figura  10: Sistema de classificação morfológica proposto por DUBÉ e AAROSON. (a) 
alotrimórfica; (b) placas laterais de Widmanstätten; (c) Widmanstätten serrilhadas; 
(d) idiomórficas; (e) Widmanstätten intragranulares; e (f) estrutura massiva [12]. . 17	
Figura  11: Ciclo térmico de soldagem do aço duplex 2205 com 0,1%N, destacando-se 
as três faixas principais de temperatura [21]. ........................................................... 18	
Figura  12: Efeito do aporte de calor sobre o crescimento de grão da ferrita α, para os 
aços duplex 2205 e superduplex 2507 [22]. ............................................................. 19	
Figura  13: Exemplo das possíveis fases secundárias que podem precipitar na ZTA de 
grãos grosseiro. (a) Nitretos de Cromo, (b) γ2 intragranular, (c) fases χ e σ e (d) γ2 




Figura  14: Resistência ao impacto dos aços inoxidáveis duplex e 316L. Ensaio Charpy, 
corpos-de-prova de seção 10 x 10 mm X 50 mm e entalhe em V. Os ensaios foram 
realizados na direção transversal à direção de laminação [2]. ................................. 23	
Figura  15:Propagação de uma microtrinca em um aço inoxidável duplex 22Cr–5Ni–
3Mo (Adaptado de [35]). .......................................................................................... 24	
Figura  16: Variáveis abordadas na Mecânica da Fratura. .............................................. 27	
Figura  17: Representação esquemática da deformação na ponta da trinca. ................... 29	
Figura  18: Modelo para o cálculo do valor de CTOD. ................................................... 29	
Figura  19: Representação esquemática do aumento do CTOD com a carga até a 
propagação da trinca. ............................................................................................... 30	
Figura  20: Representação esquemática da abertura da trinca durante o ensaio de flexão 
para determinação do CTOD [46]. ........................................................................... 31	
Figura  21: Gráfico Carga X CMOD com representação para se obter Vp. .................... 32	
Figura  22: Modelo esquemático de uma curva de resistência para um material dúctil. 
(Adapatado de [42]). ................................................................................................ 33	
Figura  23: Curva carga versus deslocamento para o método de descargas parciais [42].
 .................................................................................................................................. 34	
Figura  24: Diagrama esquemático do diagrama de Pourbaix, mostrando o 
comportamento do metal no diagrama, quando em proteção catódica. ................... 37	
Figura  25: Esquema geral do processo de HELP descrito por Delafosse e Magnin [61].
 .................................................................................................................................. 43	
Figura  26: Trajetória da trinca mostrando os grãos austeníticos e detalhe da 
concentração de hidrogênio que aparece em branco na primeira imagem [61]. ...... 45	
Figura  27: Geometria e dimensões da junta soldada. ..................................................... 48	
Figura  28:  Orientação NP do plano da trinca para as amostras soldadas do teste de 
tenacidade à fratura. (Adaptado de [28]) .................................................................. 51	
Figura  29: Condições que foram utilizadas para o trabalho apresentando a taxa de 
carregamento do ensaio de tenacidade à fratura e a condição do meio em que 




Figura  30: Esquemático da máquina servo elétrica utilizada no ensaios. ...................... 53	
Figura  31: Corpo-de-prova preparado para realização do pré-trincamento por fadiga. . 54	
Figura  32: Disposição do corpo-de-prova e do extensômetro durante o ensaio ao ar. .. 55	
Figura  33: Montagem do ensaio de tenacidade à fratura em meio hidrogenado. ........... 55	
Figura  34: Software Test Control 4 desenvolvido pelo LNDC para ensaios de 
tenacidade à fratura para construção de curvas J-R com detalhamento da opção para 
realizar o ensaio sob controle de deslocamento pelo CMOD ou LVDT. ................. 56	
Figura  35: Estereoscopia da superfície de fratura do corpo-de-prova após o “heat 
tinting”. .................................................................................................................... 57	
Figura  36: Metodologia para medir o comprimento da trinca de fadiga e da propagação 
do crescimento estável da trinca (em azul a trinca de fadiga e em vermelho o 
crescimento estável da trinca, Δa). ........................................................................... 58	
Figura  37: Definição das linhas de construção para qualificação de dados [31]. .......... 60	
Figura  38: Modelo esquemático da célula utilizada para a hidrogenação dos corpos-de-
prova. ........................................................................................................................ 62	
Figura  39: Corpo-de-prova pintado para os ensaios preliminares. ................................. 63	
Figura  40: a) corpo-de-prova pintado após 30 dias de hidrogenação e b) detalhe do 
filme formado após hidrogenação por proteção catódica. ....................................... 63	
Figura  41: Corpo-de-prova preparado para hidrogenação prévia dos ensaios de 
tenacidade à fratura. ................................................................................................. 64	
Figura  42: Mosaico da junta soldada a) com aporte térmico de 1,1 kJ/mm e b) com 
aporte de 2,0 kJ/mm. ................................................................................................ 65	
Figura  43: Micrografia do metal de base (MB) com aumento de 200x. A região preta 
corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica. ....................................... 66	
Figura  44: Micrografia com aumento de 200x da amostra soldada com aporte térmico 





Figura  45: Micrografia com aumento de 500x da amostra soldada com aporte térmico 
de 1,1 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase 
austenítica. ................................................................................................................ 67	
Figura  46: Micrografia com aumento de 200x da mostra soldada com aporte térmico de 
2,0 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica.
 .................................................................................................................................. 68	
Figura  47: Micrografia com aumento de 500x da mostra soldada com aporte térmico de 
2,0 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica.
 .................................................................................................................................. 68	
Figura  48: Esquema mostrando as diferentes regiões em função do aporte de calor. .... 69	
Figura  49: Imagem de microscopia eletrônica de varredura gerada por elétrons 
secundários das amostras soldadas com aporte térmico de 1,1 kJ/mm (a)  em 500x e 
(b) em 1000X e das amostras soldadas com aporte térmico de 2,0 kJ/mm (c) em 
500x e (d) em 1000x. ............................................................................................... 70	
Figura  50: Gráfico F x CMOD obtido durante ensaios preliminares realizados ao ar dos 
corpos-de-prova de metal de base. ........................................................................... 72	
Figura  51: Gráfico F x LVDT obtido durante ensaios preliminares realizados ao ar dos 
corpos-de-prova de metal de base. ........................................................................... 73	
Figura  52: Medidas de compliance realizadas durante ensaio preliminar do metal de 
base de AISD ao ar. .................................................................................................. 74	
Figura  53: Superfície de fratura evidenciando a ocorrência de tunelamento da trinca 
(adaptado de [77]). ................................................................................................... 75	
Figura  54: Ilustração identificando, no detalhe em azul, região analisada no EBSD: a) 
antes do ensaio a análise foi realizada logo a frente da pré-trinca de fadiga e b) após 
o ensaio a análise foi realizada na zona de processo de fratura. .............................. 76	
Figura  55: Mapeamento do aço API 5L X100: a) mapa de fases antes do ensaio; b) 
mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases após ensaio; d) mapa 





Figura  56: Mapeamento do aço inoxidável austenítico (AISI 316): a) mapa de fases 
antes do ensaio; b) mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases 
após ensaio; d) mapa de contornos de grão após ensaio. Ferrita (CCC) em vermelho 
e austenita em verde. ................................................................................................ 77	
Figura  57: Mapeamento do aço inoxidável superduplex (AISD): a) mapa de fases antes 
do ensaio; b) mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases após 
ensaio; d) mapa de contornos de grão após ensaio. Ferrita (CCC) em vermelho e 
austenita em verde. ................................................................................................... 78	
Figura  58: Medidas de compliance realizadas durante ensaios do aço AISI 316 e do aço 
API 5L X100. ........................................................................................................... 80	
Figura  59: Gráfico obtido durante ensaio ao ar do corpo-de-prova de metal de base. ... 82	
Figura  60: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova do metal de base com 
15, 30 e 60 dias de hidrogenação. ............................................................................ 82	
Figura  61: Gráfico obtido durante ensaio ao ar dos corpos-de-prova da junta soldada 
com aporte de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm. .................................................................... 83	
Figura  62: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 
aporte térmico de 1,1 kJ/mm com 15, 30 e 60 dias de hidrogenação. ..................... 83	
Figura  63: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 
aporte térmico de 2,0 kJ/mm com 15 e 30 dias de hidrogenação. ........................... 84	
Figura  64: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 
aporte térmico de 1,1 kJ/mm ao ar e com 15 dias de hidrogenação. ........................ 85	
Figura  65: Bifurcação da trinca do corpo-de-prova do metal de base após ensaio a) ao 
ar; b) após 15 dias de hidrogenação; c) após 30 dias de hidrogenação. ................... 86	
Figura  66: Procedimento para medições de tamanho de trinca para os corpos-de-prova 
do metal de base em que foi observada a bifurcação da trinca. ............................... 87	
Figura  67: Estereoscopia das superfícies de fratura dos corpos-de-prova após ensaio. . 88	
Figura  68: Medidas de tamanho de trinca após ensaio do corpo-de-prova de metal de 
base após 60 dias de hidrogenação. .......................................................................... 89	
Figura  69: Gráfico δm versus tempo de hidrogenação. ................................................... 91	




Figura  71: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados do metal de base. .............................. 93	
Figura  72: Curvas J-R dos ensaios ao ar das junta soldadas com aporte térmico de 1,1 
kJ/mm e 2,0 kJ/mm. ................................................................................................. 93	
Figura  73: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados da junta soldada com aporte térmico 
de 1,1 kJ/mm. ........................................................................................................... 94	
Figura  74: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados da junta soldada com aporte térmico 
de 2,0 kJ/mm. ........................................................................................................... 94	
Figura  75: Equação da reta utilizada para a correção das curvas J-R. ........................... 95	
Figura  76: Curvas de resistência do ensaio de descargas parciais do metal de base após 
30 dias de hidrogenação com valores de Δa calculados pela compliance (cinza) e 
valores Δa corrigidos (Δacorr) (vermelho). ................................................................ 96	
Figura  77: Pares “J- Δacorr” do ensaio de descargas parciais do metal de base ao ar com 
valores valores Δa corrigidos (Δacorr). ...................................................................... 96	
Figura  78: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais do metal de base 
após hidrogenação com valores valores Δa corrigidos (Δacorr). ............................... 97	
Figura  79: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais realizados ao ar das 
duas juntas soldadas (1,1 e 2,0 kJ/mm) valores Δa corrigidos (Δacorr). ................... 98	
Figura  80: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais da junta soldada com 
aporte térmico de 1,1 kJ/mm após hidrogenação com valores Δa corrigidos (Δacorr).
 .................................................................................................................................. 98	
Figura  81: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais da junta soldada com 
aporte térmico de 2,0 kJ/mm após hidrogenação com valores Δa corrigidos (Δacorr).
 .................................................................................................................................. 99	
Figura  82: Efeito da plasticidade na ponta de uma trinca em um material elasto-plástico 
a partir da Integral J (Adaptado de [42]) ................................................................ 100	
Figura  83: Valores de tenacidade de iniciação JQ para cada condição. ........................ 101	
Figura  84: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova de metal de 
base após ensaio a) ao ar, b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 dias de hidrogenação e 




Figura  85: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova do 
metal de base após ensaio mostrando o micromecanismo atuante na região de Δa: 
ensaios a) ao ar, após b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 dias de hidrogenação e d) 
60 dias de hidrogenação. ........................................................................................ 105	
Figura  86: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 1,1 kJ/mm após ensaio a) ao ar, b) 15 dias de 
hidrogenação, c) 30 dias de hidrogenação e d) 60 dias de hidrogenação. ............. 106	
Figura  87: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 1,1 kJ/mm após ensaio mostrando o micromecanismo 
atuante na região de Δa: ensaios a) ao ar, após b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 
dias de hidrogenação e d) 60 dias de hidrogenação. .............................................. 108	
Figura  88: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 2,0 kJ/mm após ensaio a) ao ar, b) 15 dias de 
hidrogenação e c) 30 dias de hidrogenação. ........................................................... 109	
Figura  89: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 2,0 kJ/mm após ensaio mostrando o micromecanismo 
atuante na região de Δa: ensaios a) ao ar, após b) 15 dias de hidrogenação e c) 30 





ÍNDICE DE TABELAS 
Tabela  1: Composição química e número PREN dos principais aços inoxidáveis duplex. 
(Adapatado de [1]) ..................................................................................................... 4	
Tabela  2: Elementos ferritizantes e austenitizantes [13]. ................................................. 7	
Tabela  3: Fases observadas nos aços inoxidáveis duplex [16]. ...................................... 11	
Tabela  4: Propriedades mecânicas dos aços inoxidáveis duplex e austeníticos [8]. ...... 22	
Tabela  5: Solubilidade e difusividade da austenita e da ferrita a 293K [59]. ................ 40	
Tabela  6: Composição química e PREN do aço UNS S32750. ...................................... 48	
Tabela  7: Principais dimensões dos corpos-de-prova e suas respectivas condições. ..... 51	
Tabela  8: Quantificação de fases segundo ASTM E1245-03 [72] nas amostras soldadas 
com aporte térmico 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm e do metal de base. ............................. 71	
Tabela  9: Fração volumétrica de contornos de baixo e alto ângulo das amostras de 
AISD, AISI 316 e API 5L X100. ............................................................................. 78	
Tabela  10: Comparação entre os tamanhos de trinca calculados a partir do valor da 
compliance e medidos visualmente após o ensaio. .................................................. 89	
Tabela  11: Dados calculados após os ensaios. ............................................................... 90	
Tabela  12: Equações das curvas de resistência obtidas (Δacorr em mm) e valores da 
tenacidade de iniciação JQ obtidos para cada condição de acordo com a norma 






O desenvolvimento de ligas de maior resistência mecânica e à corrosão tem 
avançado cada vez mais nos últimos anos, devido, principalmente, às novas condições 
operacionais encontradas pela indústria petrolífera.  Em vista da evolução do processo 
de explotação, como a extração de petróleo em águas ultra profundas, a exigência de 
materiais resistentes a meios cada vez mais agressivos é crescente. Um dos aços que 
possui boa relação resistência à corrosão e um custo relativamente baixo, se comparado 
às ligas mais ricas em níquel, são os aços inoxidáveis superduplex (AISD), o que resulta 
numa excelente redução de peso (redução de espessura dos componentes), devido sua 
alta resistência mecânica, e com maior vida útil, pela sua alta resistência à corrosão.   
No caso dos AISD a principal limitação é inerente a soldabilidade, pois, há grande 
susceptibilidade de precipitação de fases intermetálicas que, consequentemente, causa 
uma alta fragilização pelo hidrogênio, seja por processos anódicos ou catódicos (cada 
um desses será melhor discutido a posteriori). Do ponto de vista de soldabilidade, o 
aporte térmico e a taxa de resfriamento influenciam diretamente nas transformações 
microestruturais e no desempenho da junta soldada, tanto do ponto de vista mecânico, 
quanto no de resistência à corrosão. Essas transformações microestruturais estão 
diretamente relacionadas à maior susceptibilidade à corrosão localizada, ao 
aparecimento de trincas em estruturas deste material e, consequentemente, na redução 
da tenacidade à fratura. Assim, fica evidente a importância de se estudar e avaliar a 
tenacidade à fratura do material em meios compatíveis com que são frequentemente 
utilizados para esta classe de material. 
No presente trabalho será́ feita uma análise das propriedades de tenacidade à fratura 
de duas juntas soldadas de um AISD (UNS S32750), com diferentes aportes térmicos, 
ao ar e em meio hidrogenado. Os resultados dos testes de integral J e da caracterização 
microestrutural (balanço α/γ e morfologia de γ) foram estudados conjuntamente a fim de 




2 FUNDAMENTAÇÃO TEÓRICA 
2.1 Aços Inoxidáveis Superduplex 
Os aços inoxidáveis duplex (AID) podem ser definidos como a família dos aços 
que contém duas fases, austenita (γ – Cúbica de Faces Centradas, CFC) e ferrita (α – 
Cúbica de Corpo Centrado, CCC), com frações volumétricas aproximadamente iguais 
(50%). São ligas baseadas no sistema Fe-Cr-Ni contendo de 20 a 30% de cromo e 5 a 
10% de níquel, caracterizam-se pelo seu baixo teor de carbono (menor que 0,03% em 
peso) e seus principais elementos de liga são molibdênio, nitrogênio, tungstênio, silício 
e cobre [1]. Os AID são uma família de aços que apresentam propriedades de boa 
resistência à corrosão com alta resistência mecânica. 
A primeira estrutura de AID foi descrita por Bain e Griffith em 1927, contendo 
22-30% Cr e 1,2-9,7% Ni. A partir de 1930 o desenvolvimento dos estudos teve um 
grande crescimento e assim foi possível aprimorar a alta resistência à corrosão, 
característica dos AIDs [2]. A adição do molibdênio como elemento de liga, mesmo 
ainda com elevado teor de carbono dos aços inoxidáveis na época, propiciou uma 
melhora significativa na resistência à corrosão, principalmente quando se refere a 
resistência à corrosão sob tensão na presença de cloretos, se comparado aos aços 
inoxidáveis austeníticos [3]. 
Estes AID da primeira geração ofereciam boas características de desempenho, 
porém apresentavam limitações nas regiões soldadas, principalmente na zona 
termicamente afetada (ZTA), pois devido ao elevado teor de ferrita e maior 
susceptibilidade de precipitação de carbonetos de cromo, esta região apresentava menor 
resistência mecânica, tenacidade à fratura e resistência à corrosão localizada, 
respectivamente, quando comparado ao metal de base. Já na década de 70, com a 
evolução dos processos de refino, principalmente no que tange a redução de carbono e 
impurezas com o fósforo e enxofre, se ampliou a gama de utilização dos AID. Entre os 
avanços possíveis através deste processo, além dos que já foram supracitados, estava a 
possibilidade de se adicionar nitrogênio como elemento de liga, fazendo com que a 
tenacidade da ZTA e a resistência a corrosão da junta soldada se tornassem similares à 




também reduz a velocidade de formação das fases intermetálicas deletérias comumente 
citadas pela literatura (fases sigma e chi, principalmente, devido a elevada fração 
volumétrica das mesmas) [4]. Contudo, aspectos relacionados a maior ou menor 
susceptibilidade de precipitação de nitretos de cromo, bem como o efeito destes na 
tenacidade à fratura, resistência a corrosão localizada e resistência à corrosão sob tensão 
ainda não foram exaustivamente e criticamente abordados. 
Diversas modificações nas composições dos AID e AISD vêm sendo realizadas 
para melhorar a resistência à corrosão e soldabilidade.  
A composição química desempenha um papel fundamental nos AID influenciando 
diretamente na sua resistência à corrosão. Sendo assim, para determinar o grau de 
resistência à corrosão localizada pode-se calcular o índice de resistência equivalente ao 
pite (Pitting Resistance Equivalent Number – PREN) de acordo com as seguintes 
equações [5]: 
 !"#! = %Cr+3,3%Mo+16%! ( 1 ) 
 !"#! = %Cr+3,3 %Mo+0,05%W +16%! ( 2 ) 
O número PREW é utilizado para ligas que contem tungstênio adicionalmente como 
elemento de liga, atuando de modo a aumentar a resistência à corrosão localizada dos 
aços inoxidáveis. Apesar de não fornecer um valor absoluto para a resistência à corrosão 
em qualquer ambiente o PREN ou PREW são capazes de prover de forma empírica uma 
visão geral da resistência à corrosão localizada dos AID e AISD e por isso são 
comumente utilizadas para classificar a família a qual a liga pertence [2]. 
As ligas comerciais de AID podem ser divididas em cinco de acordo com o 
aumento da resistência à corrosão:   
1. Duplex “lean” como o 2304, com 0,05-0,06% de Mo em peso; 
2. Duplex padrão como o 2205, classe cuja aplicação ultrapassa 80% dos duplex; 
3. Duplex 25Cr, como a liga 255, com PREN menor que 40; 
4. Superduplex com 40-45 PRE, como o 2507, contendo 25-26 Cr com teores de Ni 
e Cr mais elevados que o 25Cr; 
5. Hiperduplex, definido com aço inoxidável duplex de alta liga com PREN maior 




 Na Tabela  1 estão presentes os principais AID, AISD e aços inoxidáveis hiper 
duplex (AIHD) com suas composições, classificações e número de resistência 
equivalente ao pite. 
Tabela  1: Composição química e número PREN dos principais aços inoxidáveis duplex. 
(Adapatado de [1]) 
 
Um aumento nas propriedades mecânicas e de resistência à corrosão dos AID 
(como, por exemplo, PREN > 40) eleva a classificação destes aços para os chamados 
superduplex. A diferença básica entre os aços inoxidáveis duplex e superduplex consiste 
principalmente nas concentrações de cromo, níquel, molibdênio e nitrogênio que essas 




2.1.1 Resistência à Corrosão 
Os aços inoxidáveis duplex apresentam um alto nível de resistência à corrosão 
localizada na maioria dos meios em que são utilizados, se comparado aos aços 
inoxidáveis austeníticos. Vale ressaltar ainda que a presença de uma microestrutura com 
percentuais em peso entre as fases α e γ próximas à 1:1 provém também uma alta 
resistência à corrosão sob tensão por cloretos, tornando estes aços uma solução técnico-
economicamente viável para um problema de engenharia em muitas aplicações 
marítimas e petroquímicas. Esta característica se deve não só ao elevado teor de cromo, 
mas também a adição de elementos de liga como molibdênio e níquel [1]. 
A Figura  1 mostra a excelente resistência à corrosão sob tensão dos aços duplex 
e sua superioridade sobre os austeníticos mais comuns. No entanto, a fase ferrítica é 
susceptível à fragilização por hidrogênio, tornando os AID com baixa resistência à 
corrosão em meios hidrogenados. Além disso, é importante salientar que os AID são 
menos adequados que os austeníticos para aplicações em temperaturas acima de 250ºC e 
abaixo de -50ºC, devido ao comportamento frágil da fase ferrítica nessas condições 
[4,7]. 
 
Figura  1: Tempo para ruptura em função da tensão aplicada para dois aços duplex 
(3RE60 e SAF 2205) e um aço austenítico tipo AISI 316 em solução 45% MgCl2 a 150oC [7]. 
 
A corrosão localizada é umas das maiores preocupações dos aços inoxidáveis 




Figura 33: Tempo para ruptura devido à corrosão sob tensão em função da tensão 
aplicada para dois aços duplex (3RE60 e SAF 2205) e um aço austenítico tipo AISI 
316 em solução 45% MgCl2 a 150ºC (LAGNEBORG, 1991) 
 
Figura 34: Resistência à corrosão sob tensão em 1000 horas de ensaio, com tensão 
aplicada igual ao limite de escoamento, em função da temperatura e do teor de íons 




intermetálicas em função da dissolução anódica de regiões empobrecidas nos principais 
elementos de liga (principalmente cromo e molibdênio). Devido à dissolução 
preferencial estas regiões podem se tornar sítios preferenciais para nucleação de trincas 
por fadiga e trincas de corrosão sob tensão. Como visto anteriormente, quanto maior o 
PREN do aço maior será́ a resistência à corrosão por pites e por frestas, entretanto maior 
será a susceptibilidade à precipitação de fases intermetálicas, conforme ressaltado pela 
norma NORSOK M601-2008. Estudos mostram que o potencial para início da formação 
de pites em água do mar sintética, para um aço superduplex (25%Cr – 7%Ni – 3%Mo – 
0,14%N) é sempre superior, em qualquer temperatura, que os encontrados para o aço 
AISI 316, como mostra a Figura  2 [8,9]. 
 
Figura  2: Potencial de pite em função da temperatura de ensaio em água do mar 
sintética para um AID e um aço austenítico do tipo AISI 316 [9]. 
As pesquisas têm apontado aspectos críticos relativos à suscetibilidade à 
corrosão localizada no aço inoxidável superduplex e também à suscetibilidade à 
corrosão sob tensão em ambientes contendo diferentes pressões parciais entre CO2 e 
H2S (PCO2 / PH2S). A redução da resistência de ambos os tipos de corrosão é geralmente 
relacionada com a evolução da microestrutura que pode acontecer em tratamentos 
térmicos ou procedimentos de soldagem. Kioshy et al, 2012 [10], apresentaram 
resultados que mostram a ação deletéria das fases intermetálicas na resistência à 




Figura 30: Potencial de pite em função da temperatura de ensaio em água do mar 
sintética para um AID e um aço austenítico do tipo AISI 316 (SEDRIKS, 1989) 
  Sriram e Tromans (1989) afirmam que em aços duplex solubilizados pode 
ocorrer pite tanto na austenita como na ferrita. Se o aço contém nitrogênio, que se 
apresenta em maiores teores na austenita, a resistência à formação por pite será maior 
nessa fase. Por outro lado, em aços sem adição de nitrogênio, a ferrita apresentará maior 
resistência à formação de pites por apresentar teores mais altos de cromo e molibdênio. 
É importante lembrar que a geração atual de aços duplex e superduplex apresentam 
teores de nitrogênio da ordem de 0,2 e 0,3%. Tshai e Chen (2000) atestam que a 
c rr são por pit s do  SAF 2205 em solução de 26% NaCl a 90°C ocorre dentr  de 
um potencial de –160mV, utilizando como eletrodo de referência o eletrodo de 
calomelano saturado (SCE), sendo os pites resultado de corrosão seletiva da ferrita, 
mantendo-se a austenita pouco corroída dentro da área observada. 
Schmidt-Rieder et al. (1996), trabalhando em soluções de cloreto de sódio com 
aço Zeron 100, UNS S32760 (25%Cr-6,5%Ni-3,7%Mo-0,25%N-0,7%Cu-0,7%W) 
solubilizado notaram a ocorrência de ataque preferencial da ferrita, mostrando maior 
estabilidade da austenita. Tais resultados são reforçados por Garfias-Mesias et al. 
(1996) que, trabalhando com aço 26%Cr-5,9%Ni-3,2%Mo-0,2%N solubilizado entre 
1020°C e 1140°C testados em solução de cloreto férrico e cloreto de sódio, também 




autores aplicaram a técnica de reativação eletroquímica potenciodinâmica em duplo 
loop (DL-EPR), de acordo com a norma ISO 12732 padrão [11], para avaliar 
quantitativamente o aumento na susceptibilidade à corrosão localizada e 
correlacionaram com a presença de fases deletérias. 
 
2.1.2 Propriedades Metalúrgicas 
Os AID se solidificam no campo ferrítico e à medida que a temperatura diminui, 
parte da ferrita transforma-se em austenita, de modo que na temperatura ambiente é 
obtida uma estrutura bifásica ferrita-austenita e, dependendo das condições de 
resfriamento, isenta de outras fases. O fato da solidificação dos AID partir da ferrita 
deve-se ao maior teor de elementos formadores de ferrita do que elementos formadores 
da austenita [12].   
Sendo assim, um aspecto importante a ser ressaltado é a influência dos 
elementos químicos na estabilização das fases ferrita (α) e austenita (γ). 
Termodinamicamente, o balanço α/γ depende da relação entre os percentuais em peso 
dos elementos alfagêneos (estabilizadores de α) e gamagêneos (estabilizadores de γ). A 
Tabela  2 apresenta os principais elementos de liga utilizados na fabricação dos AID e 
as fases que estes estabilizam. 
 
Tabela  2: Elementos ferritizantes e austenitizantes [13]. 
 
 A fim de relacionar os elementos de liga bem como o peso percentual destes nas 




Tabela 4 – Propriedades mecânicas mínimas de alguns AID e AISD (API, 2005) 
UNS S 




min. [%]  
Dureza 
MPa ksi MPa ksi  Brinel Rockwell C 
31803 620 90 450 65 25 293 31 
32750 795 116 550 80 15 310 32 
32760 750 108 550 80 25 270 - 
 
 Fica claro a partir das tabelas 3 e 4 que a evolução de composição química dos 
AID e AISD vem acompanhada de melhoras significativas nas propriedades mecânicas. 
Isto está principalmente associado à melhor estabilidade metalúrgica e relação 
percentual entre as fases δ e γ.  
Outro aspecto importante a ressaltar é a influência dos elementos químicos no 
que tange à fase que estabilizam. Do ponto de vista termodinâmico podemos dizer que o 
balanço δ/γ depende da relação entre os percentuais em peso dos elementos alfagêneos 
(estabilizadores de δ) e gamagêneos (estabilizadores de γ).  
A tabela 5 apresenta de forma sucinta a classificação adotada para os principais 
elementos de liga utilizados na fabricação dos AID e AISD, quanto à fase que 
estabilizam. 
Tabela 5 – Elementos ferritizantes e austenitizantes (CHAVES, 2004) 
Elementos ferritizantes (α/δ) Elementos austenitizantes (γ) 
Cr Mo Ti Ni Cu 
Si Al Nb C N 
V W B Mn < 6% Co 
 Uma vez conhecida a influência dos principais elementos de liga no balanço 




(Creq) e de níquel equivalente (Nieq). Um exemplo dessas relações são apresentadas nas 
equações ( 3 ) e ( 4 ) [14]: 
 Creq = %Cr + 1,5(%Si) + 1.4(%Mo) + %Nb – 4,99 ( 3 ) 
 Nieq = %Ni + 30(%C) + 0,5(%Mn) + 26(%N-0,02) + 2,77 ( 4 ) 
A microestrutura típica dos AID laminados é formada por lamelas policristalinas 
alternadas de ferrita (α) e austenita (γ). Um exemplo das microestruturas típicas 
encontradas para metal de solda e o metal de base deste material para este tipo de 
processamento pode ser observada na Figura  3.  
 
Figura  3: Microestruturas típicas dos AID, a) do metal de solda e b) do metal de base. 
(fase clara sendo γ e fase escura sendo α). 
A fim de facilitar a avaliação das fases em equilíbrio termodinâmico é 






Figura  4: Seção vertical com Fe (68%) constante do diagrama ternário Fe-Cr-Ni [4]. 
 
Nele é possível observar uma secção transversal do diagrama pseudoternário, 
com Fe constante (≈68%). É possível observar que os AID solidificam como ferrita (α) 
e à medida que avança no resfriamento ocorre à precipitação de austenita (γ). O correto 
balanço entre as fases γ e α é obtido em função da composição química e do histórico 
térmico e/ou termomecânico.  
Dependendo da composição da liga, principalmente da presença de elementos 
que estabilizam a fase γ, o balanço entre as fases é obtido mais facilmente. Observando 
ainda a Figura  4 pode-se observar a influência do nitrogênio ampliando a faixa de 
estabilidade do campo austenítico. Outro aspecto que deve ser ressaltado é que durante 
o resfriamento outros processos de precipitação podem ocorrer, como por exemplo 
nitretos de cromo (Cr2N e/ou CrN) e fases intermetálicas (principalmente sigma, σ, e 
chi, χ) dependendo do particionamento de elementos de liga, histórico termomecânico e 
taxa de resfriamento. As principais reações de precipitações dos aços inoxidáveis 
superduplex serão abordadas a seguir.  
10
4 Metallurgy of Duplex Stainless Steels
The iron-chromium-nickel ternary phase diagram is a
roadmap of the metallurgical behavior of the duplex
stainless steels. A section through the ternary at 
68% iron (Figure 3) illustrates that these alloys 
solidify as ferrite (α), some of which then transforms
to austenite (γ) as the temperature falls to about
1000°C (1832°F) depending on alloy composition.
There is little further change in the equilibrium 
ferrite–austenite balance at lower temperatures. The
effect of increasing nitrogen is also shown in Figure 3
(Ref. 1). Thermodynamically, because the austenite
is forming from the ferrite, it is impossible for the
alloy to go past the equilibrium level of austenite.
However, as cooling proceeds to lower temperatures,
carbides, nitrides, sigma and other intermetallic
phases are all possible microstructural constituents.
The relative amounts of ferrite and austenite that are
present in a mill product or fabrication depend on the
composition and thermal history of the steel. Small
changes in composition can have a large effect on
the relative volume fraction of these two phases 
as the phase diagram indicates. The tendencies of 
individual elements to promote the formation of
austenite or ferrite apply reasonably well to the 
duplex grades. The ferrite/austenite phase balance 
in the microstructure can be predicted with multi-
variable linear regression as follows:
Creq = %Cr + 1.73 %Si + 0.88 %Mo
Nieq = %Ni + 24.55 %C + 21.75 %N + 0.4 %Cu
% Ferrite = -20.93 + 4.01 Creq – 5.6 Nieq + 0.016 T
where T (in degrees Celsius) is the annealing tem-
pera ture ranging from 1050–1150°C and the ele-
mental com positions are in wt.% (Ref. 2). The goal of
maintaining the desired phase balance in a duplex
stainless steel is achieved primarily by adjusting
chromium, molybdenum, nickel and nitrogen contents,
and then by control of the thermal history. However,
because the cooling rate determines the amount of
ferrite that can transform to austenite, cooling rates
following high temperature exposures influence 
the phase balance. Because fast cooling rates favor
retention of ferrite, it is possible to have more than
the equilibrium amount of ferrite. For example, low
heat input welding of a heavy section might result in
excessive ferrite in the Heat Affected Zone (HAZ). 
Another beneficial effect of nitrogen, evidenced in
Figure 3, is that it raises the temperature at which
the austenite begins to form from the ferrite. This in-
creases the rate of the ferrite to austenite transfor-
mation. Therefore, even at relatively rapid cooling
rates, the equilibrium level of austenite can almost
be reached. In the second-generation duplex stain-
less steels, this effect reduces the problem of excess
ferrite in the HAZ.
Because sigma phase precipitates at temperatures
below austenite formation from the ferrite on cooling
(Figure 4), the goal of avoiding sigma phase in mill
products is achieved by controlling the  annealing
temperature and ensuring that the steel is quenched
as rapidly as possible from the annealing tempera-
ture to prevent sigma formation during cooling. The
required cooling rate is quite rapid, allowing the use
of water quenching. Only when welding widely dif-
fering section sizes or when welding heavy sections
with very low heat inputs may excessive cooling
rates be encountered during actual fabrication. 
Alpha prime is also a stable phase in duplex alloys,
forming in the ferrite phase below about 525°C
(950°F) in the same manner as it forms in fully fer-
ritic alloys. Alpha prime causes the loss of ambient
temperature toughness in ferritic stainless steel after
extended exposure to temperatures around 475°C
(885°F); this behavior is known as 475°C / 885°F 
embrittlement. 
Figure 3:  Section through the Fe-Cr-Ni ternary phase diagram at 68% iron (small changes
in the nickel and chromium content have a large influence on the amount of austenite and
























2.1.2.1 Precipitação de Fases Secundárias 
As propriedades mecânicas, como a tenacidade, e a resistência à corrosão podem 
ser prejudicadas devido à precipitação de fases intermetálicas. As principais fases 
presentes nos AISD são apresentadas na Tabela  3. 
Destacam-se dentre os apresentados na Tabela  3 os nitretos, que podem ser 
encontrados comumente e em grandes quantidades em metais de solda dos aços 
inoxidáveis superduplex, a fase σ, pela sua dureza, fragilidade e seu elevado percentual 
em peso de cromo (Cr) e molibdênio (Mo) e, consequentemente, grande efeito deletério 
na tenacidade e na resistência à corrosão e, por último, γ2 que precipita durante o 
reaquecimento das regiões da Zona Fundida (ZF) e da Zona Termicamente Afetada 
(ZTA) intergranular (α-α ou α-γ) ou intragranular na ferrita α a partir de reações 
eutetóides de decomposição da fase ferrítica [4,15]. 
A composição química dos aços inoxidáveis superduplex (principalmente devido 
aos elevados teores em peso de Cr, Mo e nitrogênio, N) os torna mais susceptíveis à 
precipitação de γ2, seja nos contornos de grão α-α e α-γ devido as decomposições 
eutetóides α → σ + γ2 e α → Cr2N + γ2 seja no interior dos grãos de α devido a presença 






Tabela  3: Fases observadas nos aços inoxidáveis duplex [16]. 
 
 
A formação de γ2 vêm sendo correlacionada com a redução na resistência à corrosão 
localizada [15]. A Figura  5 apresenta curvas experimentais de tempo, temperatura e 
transformação (curvas TTT) representativas de três aços inoxidáveis duplex (UNS 
S32750 – SAF 2507, UNS S 31803 – SAF 2205 e UNS S32304 – SAF 2304), onde a 
principal diferença são os percentuais em peso de Cr, Mo e N, e, intrinsecamente 





Figura  5: Curva de precipitação de fases secundárias para alguns aços inoxidáveis 
duplex [4]. 
 
Ao observar as curvas TTT percebe-se que a cinética de precipitação de fases 
intermetálicas (σ, χ e carbonetos) no aço SAF 2507 (UNS S32750) é sempre maior do 
que a dos aços SAF 2205 e SAF 2304. Esta comparação mostra que maiores percentuais 
em peso de elementos de liga como Cr, Mo e N facilitam a formação de fases deletérias 
[4].  
2.1.2.1.1 Nitretos de Cromo (Cr2N e CrN) 
A nucleação dos nitretos de cromo se dá nas discordâncias, inclusões, contornos 
de grão (α/α) e interfaces (α/γ). A cinética de precipitação é altamente dependente da 
temperatura, da composição química da liga (principalmente do teor de nitrogênio) e de 
seu histórico termomecânico [16]. Com o aumento do uso do nitrogênio como elemento 
de liga na composição química do aço duplex, e em particular do aço superduplex, o 
estudo da precipitação de Cr2N e/ou CrN no intervalo de temperatura 700°C- 900°C tem 
se tornado mais importante [17]. O nitrogênio favorece e acelera a formação de γ e a 
endurece fortemente. Usualmente o nitrogênio permanece dissolvido em γ. Contudo, um 
aquecimento a temperatura superiores a cerca de 1100ºC permite a dissolução de parte 





Figura 20: Curva de precipitação de fases secundárias para alguns aços duplex [94]. 
 
Ao observar a Figura 20 percebe-se que a cinética de precipitação de fases 
intermetálicas (σ, χ e Carbetos) no aço SAF 2507 é sempre maior do que a dos aços 
SAF 2205 e SAF 2304. Esta comparação mostra que maiores percentuais em peso de 
elementos de liga como Cr, Mo e N facilitam a formação de fases deletérias [94]. 
 Manter a relação 1:1 das fases ferrita (δ) e austenita (γ) e evitar a formação de 
fases intermetálicas (Cr2N, σ e χ) no resfriamento é de extrema importância, 
principalmente durante a soldagem multipasses. Segundo Tavares e colaboradores 
[92], uma microestrutura adequada neste processo de união de materiais é 
conseguida quando o aporte de calor (H) na junta é controlado no intervalo de 0,5 a 
2,0 kJ/mm. Entretanto, Chehuam e colaboradores [10] mostraram que, durante a 
soldagem manual de tubos de 203,20 mm de diâmetro externo (≈ 8”) e 19,05 mm de 
espessura (≈ ¾”), utilizando o processo GTAW para os passes de raiz e reforço e 
GMAW para os passes de enchimento e acabamento, o aporte médio de  0,8 kJ/mm 
resulta em grande quantidade de regiões de reaquecimento (interpasses), devido a 
necessidade de maior quantidade de cordões de solda para preenchimento total da 
junta soldada,  que result , consequentem nte, numa micr estrut ra e maior 
susceptibilidade à corrosão localizada, em virtude da decomposição eutetóide da 
ferrita delta em austenita secundária e nitretos de cromo (δ →  CrN e/ou Cr2N + γ2) 
nestas regiões. Já para o aporte médio de 2.0 kJ/mm, a variação deste para valores 
superiores ao valor médio estipulado, comum em condições práticas de soldagem, 






em solução sólida e, portanto, se a taxa de resfriamento for alta, o N não tem tempo 
suficiente para se difundir até o grão de γ adjacente. Precipitados de nitreto de cromo 
são formados no interior do grão de ferrita [18,17].  
Em alguns casos a formação de nitreto pode ser prejudicial à resistência à 
corrosão e às propriedades mecânicas. Na Figura  6 pode ser visualizado o decréscimo 
de energia absorvida com o aumento da quantidade de nitretos extraídos da ZTA de um 
AID [15]. Todavia, o o risco de degradar as propriedades mecânicas e corrosivas pode 
depender da quantidade, tamanho e distribuição dos nitretos, como também de sua 
localização e regiões circunvizinhas. 
 
Figura  6: Relação entre a energia absorvida no ensaio Charpy (273 K) e a quantidade 
de nitretos na ZTA de um AID (Fe-27,5%Cr-3,8%Mo-Ni-N) [15]. 
 
2.1.2.1.2  Fase Sigma (σ) 
A fase sigma é um composto intermetálico, de composição nominal FeCr, que é 
duro, não magnético e apresenta uma célula unitária tetragonal [18]. A faixa de 
temperatura de precipitação da fase sigma (σ) depende da composição química da liga. 
Geralmente, a precipitação de σ ocorre na faixa temperatura de 600 a 1000º C e ocorre, 
principalmente, da decomposição da ferrita por uma transformação eutetóide resultando 
em austenita secundária e fase sigma. A nucleação da fase sigma ocorre 
preferencialmente nas interfaces ferrita-austenita, sendo também possível nos contornos 
grão α/α [19,12]. A precipitação desta fase é acompanhada por um aumento de dureza e 
A grande maioria dos autores reporta a precipitação do Cr2N nos AIDs na faixa
de temperatura de 700 a 900◦C [8].
A precipitação de nitretos é prejudicial à resistência a corrosão e às propriedades
mecânic s dos AID. A influê cia sobre a tenacidade pod ser visualizada pelo -
créscimo de energia absorvida com o aumento da quantidade de nitretos extraídos
da ZTA de um AID, conforme Figura 2.17.
Figura 2.17: Relação entre a energia absorvida no ensaio Charpy (273 K) e a quan-
tidade de nitretos na ZTA de um AID [14].
2.3.1.2 Fase Sigma(σ)
Dentre as fases precipitadas nos AID, a fase sigma destaca-se pela maior fração
volumétrica e pela sua influência nas propriedades mecânicas e resistência à corrosão
[64]. Apresenta uma estrutura tetragonal e é basicamente composta por Fe, Cr e
Mo.
A faixa de temperatura de precipitação da fase sigma depende da composição
química da liga e, geralmente, encontr -se entre 600 e 1000◦C [12]. Nesta faixa de
temperatura, nos AID, a ferrita é termodinamicamente metaestável [60].
Além disso, a ferrita possui teores mais elevados dos elementos formadores de
fase sigma, tais como o cromo e o molibdênio. Dessa maneira, a precipitação da
fase sigma ocorre, principalmente, da decomposição da ferrita. Esta decomposição,
geralmente, sucede de uma reação eutetoíde, forma o σ e austenita, esta com teores
mais baixos dos elementos Cr e Mo. A reação ocorre por nucleação e crescimento,
apresentando uma curva de transformação em "C".
A nucleação da fase sigma ocorre preferencialmente nas interfaces ferrita-
austenita, sendo também possível nos contornos grão α/α [23, 64].
Como mencionado anteriormente, a condição metaestável da ferrita na faixa de
temperatura de transformação e a composição química rica em elementos formadores





intensa perda de ductilidade, especialmente quando estas são medidas a temperatura 
ambiente [18]. 
A morfologia da fase sigma sofre mudanças de acordo com a temperatura de 
precipitação. A baixas temperaturas de precipitação (750° C, Figura 8c) uma estrutura 
do tipo coral pode ser encontrada. Em temperaturas mais elevadas (950º C, Figura 8a), a 
fase sigma é maior e mais compacta, o que se deve uma menor taxa de nucleação, mas 
uma elevada taxa de difusão em altas temperaturas e em temperaturas de 850°C (Figura 
8b) uma estrutura intermediária é encontrada, como pode ser observado na Figura  7. 
 
Figura  7: Morfologia da fase sigma em virtude da temperatura de transformação (a) 
950º C, (b) 850º C, (c) 750º C. 
O metal de solda e a ZTA tem áreas que sofreram múltiplas exposições a esta 
faixa de temperatura (600 – 1000ºC), em que pode ocorrer formação de fase sigma e 
outras fases intermetálicas. Nos aços inoxidáveis duplex com 22% Cr, a formação de 
fases intermetálicas na condição soldada, geralmente, não é significante. Já para os aços 
superduplex com 25% Cr é improvável que se consiga evitar totalmente a precipitação 
desta fase durante a soldagem [20]. 
 
 
to the bad deformability of the phases because of their
low fraction or metallic binding.
Regarding the change in morphology between the
different precipitation temperatures, notch bar imp ct
tests were carried out with samples, heat treated at 750,
850 and 950 °C. The experimental results of those tests
show the above-mentioned detrimental loss of tough-
ness at all temperatures (Fig. 7). One percentage of
precipitated intermetallic phases leads to a loss of the
notch bar impact value down to one third of the solution
annealed state. Despite the strong decrement of
toughness, distinctions were measured between the
several precipitation temperatures.
The lower the precipitation temperature had been, the
more brittle was the behavior. This incidence primarily
depends on the morphology of the sigma phase. Even
little defor ations of the material cause transcryst lline,
finely structured brittle fractures of sigma phase par-
ticles, due to the TCP structure of the phase. In the more
net-like morphology precipitated at lower temperatures,
cracks are enabled to run through sigma phase particles
over long distances. The narrow fields of surrounding
ferrite are forced to cleave, as the small austenitic phases
show ductile failure.
ig. 4. Morphology of the si ma phase with respect to the isothermal annealing temperature; (a) 950 °C, (b) 850 °C, (c) 750 °C.
Fig. 5. Results of the form factor measurement for the standard duplex
grade X2CrNiMo 22-5-3.
Fig. 6. Precipitation of χ phase and growing of the σ phase in a cast
duplex steel grade.




2.1.2.1.3  Austenita Secundária (γ2) 
Os aços inoxidáveis duplex, durante o resfriamento, apresentam transformação 
de fase a partir do campo ferrítico, ou seja, parte desta fase transforma-se em austenita 
primária (γ1). Caso este resfriamento seja muito rápido, a formação de γ1 pode ser 
prejudicada e uma microestrutura ferrítica metaestável supersaturada em nitrogênio se 
formará. Desta forma, durante um tratamento isotérmico ou um reaquecimento devido a 
processos de soldagem ocorrerá uma difusão adicional que pode resultar em um 
crescimento da γ existente ou nucleação de uma nova γ. Esta segunda nucleação é 
chamada de austenita secundária (γ2). Sua formação é mais comum no metal de solda e 
na ZTA durante a soldagem multipasses e pode alterar significativamente o equilíbrio 
de γ- α da microestrutura do AID [15,17,21].  
Durante a soldagem multipasse, o aporte térmico e os ciclos térmicos podem ser 
controlados para promover uma ampla formação de γ2 através da otimização do 
reaquecimento do metal de solda depositado anteriormente. A formação de γ2 na ZTA 
de soldas multipasses do aço SAF 2507 está intimamente relacionada com a dissolução 
dos precipitados de Cr2N e/ou CrN. O nitrogênio liberado na dissolução dos nitretos (na 
faixa de temperatura de 1000 a 1200º C), ao atuar como elemento estabilizador da 
austenita, promove a formação de γ2. No entanto, um outro estudo realizado com a 
mesma liga, submetida a tratamentos isotérmicos (700-900º C), mostrou a precipitação 
cooperativa de γ2 e pequenas partículas equiaxiais de Cr2N e/ou CrN nas interfaces α/γ1. 
Esses nitretos em conjunto com o crescimento de γ2 exercem o efeito de ancoramento 
dos contornos de grão α/γ. A nucleação e o crescimento da γ2 pode ocorrer no contorno 
de grão α/γ crescendo fora da austenita primária ou no interior dos grãos ferríticos, 
associados com os nitretos de cromo previamente precipitados [21,15] 
O mecanismo de formação da γ2 tem sido muito estudado por Ramirez [15], que 
relata que a precipitação de nitretos de cromo (Cr2N e/ou CrN), em temperaturas de 
reaquecimento de 900 e 1000oC em algumas das interfaces α/γ, antecede o crescimento 
da γ2 e que existe um mecanismo de colaboração em que o nitreto retira o Cr, Mo e N da 
α e enriquece esta em Ni e Cu, facilitando o crescimento da γ na forma de γ2. O 
nitrogênio necessário para estas transformações é suprido pela dissolução dos nitretos 
de cromo intragranulares da α [15,17]. A Figura  8 mostra o mecanismo de precipitação 





Figura  8: Diagrama esquemático mostrando a precipitação cooperativa de Cr2N e γ2 a 
partir da interface α/γ , seguida da dissolução do Cr2N [15]. 
 A precipitação também pode ocorrer nos contornos de grão α-α e α-γ devido as 
decomposições eutetóides α → σ + γ2 e α → Cr2N + γ2. Na Figura  9 pode ser observado 
o surgimento de γ2 ao redor da γ1, Esta diferenciação é possível por causa da mudança 
de composição química, a qual gera comportamentos diferentes devido ao ataque 
utilizado. Portanto, esta clara mea diferenciação entre a austenita primária e secundária 
permite determinar em qual classificação se enquadra a austenita intergranular, ou seja, 
a γ1 apresentará uma camada de γ2. Caso não apresente, a austenita intragranular é 
classificada como γ2 [17].  
 
Figura  9: Surgimento de γ2 ao redor da austenita primária [17]. 
A precipitação de γ2 nos AIDs pode ocorrer em diferentes sítios e com diferentes 
morfologias. Na descrição destas morfologias é utilizada a classificação morfológica de 




a processos de soldagem ocorrerá uma difusão adicional que pode resultar em um 
crescimento da γ existente ou nucleação de uma nova γ. Esta segunda nucleação é 
chamada de austenita secundária (γ2) e a sua formação pode alterar significativamente 
o balanço de fases δ/γ da microestrutura [15,41,85,86]. 
Durante a soldagem multipasses, o aporte e os ciclos térmicos podem ser 
controlados para promover a formação de γ2 por meio do reaquecimento do metal de 
solda depositado previamente. A γ2, formada no metal de solda de um aço inoxidável 
duplex, contém teores de Cr, Mo e N menores do que a γ1 existente na microestrutura. 
Acredita-se que a precipitação do Cr2N juntamente com a γ2, tem relação com os 
baixos teores de Cr e N da γ2, visto que, o nitreto retira estes elementos da δ que, 
posteriormente, irá se transformar em γ2. Todavia, a precipitação da γ2 leva a uma 
diminuição na resistência à corrosão localizada [87]. 
O mecanismo de formação da γ2 tem sido muito estudado por Ramirez [41], ele 
relata que a precipitação de nitretos de cromo (Cr2N), em temperaturas de 
reaquecimento de 900 e 1000ºC em algumas das interfaces δ/γ, antecede o 
crescimento da γ2 e que existe um mecanismo de colaboração em que o nitreto retira o 
Cr, Mo e N da δ e enriquece esta em Ni e Cu, facilitando o crescimento da γ na forma 
de γ2. O nitrogênio necessário para estas transformações é suprido pela dissolução 
dos nitretos de cromo intragranulares da δ. A Figura 17 mostra o mecanismo de 
precipitação cooperativa da γ2 crescendo na interface δ-γ1. 
 
Figura 17: Mecanismo esquemático de precipitação cooperativa da γ2 crescendo na interface α-γ1 [41]. 
 
 A γ2 também pode surgir ao redor  γ1 conf rme pode ser observado na 
Figura 18. Esta diferenciação é possível por causa da mudança de composição 




esta clara diferenciação entre a austenita primária e secundária permite determinar em 
qual classificação se enquadra a austenita intergranular, ou seja, a γ1 apresentará uma 




Figura 18: Surgimento de γ2 ao redor da austenita primária [41]. 
 
 No aço UNS S32750 foi observado maior precipitação de γ2 intergranular 
quand  se fez o tratamento tér ico a 1000ºC por 10s, porém, nã  foi identifi a 
nenhuma influência prejudicial com est  precipitação. R mirez [41] explica que, neste
caso, houve tempo para ocorrer a difusão com o qual a composição química das γ2 
intergranulares ou da matriz ao redor dela não prejudicou a resistência à corrosão por 
pites. Este resultado indica que não é a austenita secundária intragranular que 
prejudica a resistência à corrosão por pites dos aços superduplex e sim a sua 
composição química ou a da matriz ao redor dela, nos estágios iniciais da sua 
precipitação, ou seja, se a γ2 tiver tempo suficiente para homogeneizar a sua 
composição química e a da matriz ao seu redor, tanto a resistência à corrosão como a 
tenacidade serão beneficiadas pois, o efeito prejudicial na resistência à corrosão será 
evitado e teremos uma maior fração de γ. 
 Em soldas multipasses do AISD SAF 2507 (UNS S32750), a formação de γ2 
está intimamente relacionada com a dissolução de Cr2N no interior da ferrita δ, pois, o 
nitrogênio liberado na dissolução (faixa entre 1000 e 1200ºC), ao atuar como 
estabilizador da austenita, promove a formação de γ2 intragranular [88,89]. NILSSON e 
colaboradores [87] mostraram a precipitação cooperativa de γ2 e pequenas partículas 
de Cr2N nas interfaces δ/γ1, no aço UNS S32750 submetido a tratamentos isotérmicos 
(700-900ºC), através de um mecanismo de decomposição eutetóide (δ → Cr2N + γ2). 






morfologias geralmente encontradas são alotrimórfica de contorno de grão, placas 
laterais de Widmanstatten e Widmanstatten intragranulares, como apresentada na Figura  
10 [12]. 
 
Figura  10: Sistema de classificação morfológica proposto por DUBÉ e AAROSON. (a) 
alotrimórfica; (b) placas laterais de Widmanstätten; (c) Widmanstätten serrilhadas; (d) 
idiomórficas; (e) Widmanstätten intragranulares; e (f) estrutura massiva [12]. 
 
Devido à importância dos AISD na indústria petroquímica, diversos trabalhos 
vêm sendo desenvolvidos no sentido de entender o efeito da presença e dos limites 
percentuais em peso das fases intermetálicas no que tange ao comprometimento das 
propriedades mecânicas e de resistência à corrosão. Dentre diversos cuidados que vêm 
sendo colocados como primordiais para a integridade microestrutural dos AID e AISD a 
soldabilidade tem se tornado um assunto exaustivamente discutido, pois a qualificação 
do procedimento de soldagem para estes materiais deve estar de acordo com as 
propriedades de interesse, sejam estas mecânicas ou de resistência à corrosão [15]. 
Aspectos relacionados à metalurgia física da soldagem serão abordados à seguir. 
2.1.3 Metalurgia Física da Soldagem dos AID 
Como dito anteriormente, o balanço correto entre as fases α e γ e a inexistência de 
fases intermetálicas são condições elementares para garantir as excelentes propriedades 
mecânicas e de resistência à corrosão dos AID e AISD. Na indústria, a precipitação 
Figura 2.25: Diagrama esquemático mostrando a precipitação cooperativa de Cr2N
e γ2 a partir da interface α/γ , seguida da dissolução do Cr2N [11].
diferentes sítios e com diferentes morfologias. Na descrição destas morfologias é
utilizada a classificação morfológica de DUBÉ e AAROSON para ferrita em aços de
baixo carbono [19]. Entretanto, nem todas as morfologias foram atribuídas à γ2 nos
AID. As morfologias usualmente encontradas são alotrimórfica de contorno de grão,
placas laterais de Widmanstätten e Widmanstätten intragranulares.
Figura 2.26: Sistema de classificação morfológica proposto por DUBÉ e AAROSON.
(a) alotrimórfic ; (b) placas laterais de Widmanstätten; (c) Widmanstätten serri-
lhadas; (d) idiomórficas; (e) Widmanstätten intragranulares; e (f) estrutura massiva
[18, 19].
Geralmente, a presença de austenita secundária é associada à redução da re-
sistência a corrosão localizada devido ao baixo teor de cromo e nitrogênio quando





destas fases (principalmente, Cr2N e/ou CrN, χ, σ, γ2 e α’) está associada, muitas vezes, 
com a soldagem destes materiais. Diversas variações e mudanças na microestrutura dos 
AID e AISD ocorrem, principalmente, devido aos múltiplos ciclos térmicos durante a 
soldagem. A zona afetada pelo calor (ZTA) pode ser dividida, com base no ciclo 
térmico, em três regiões distintas conforme a Figura  11. 
 
Figura  11: Ciclo térmico de soldagem do aço duplex 2205 com 0,1%N, destacando-se 
as três faixas principais de temperatura [21]. 
 Na região I, as temperaturas de aquecimento se aproximam da linha solvus da 
ferrita transformando a maior parte da austenita presente novamente em ferrita por um 
processo difusional, bem como a maior parte dos precipitados, especialmente os 
nitretos, começam a se dissolver até que praticamente toda a estrutura torna-se ferrítica 
(dependendo do tempo de permanência nesta faixa de temperatura). 
A região II encontra-se quase totalmente em fase ferrítica. A ferrita tem seu 
crescimento de grão proporcional à temperatura e ao tempo de exposição nessa região. 
O crescimento de grão da ferrita diminui a tenacidade e a ductilidade dessas ligas, 
devendo assim ser controlado, minimizando o tempo de exposição das ligas na região II.  
Outra maneira de controlar este crescimento de grão da ferrita é selecionar uma 
liga com o fator Creq/Nieq mais baixo (maior percentual de elementos que estabilizam o 
campo γ), ou utilizar um procedimento de soldagem com aporte de calor mais baixo, 
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Outra região da junta soldada que é muito susceptível a precipitação de fases 
intermetálicas é a do metal de base termicamente afetado (ZTA). Dependendo do aporte 
de calor (energia transferida para a região da solda durante o processo de soldagem), 
poderão ocorrer inúmeras transformações indesejáveis, que podem implicar no 
comprometimento das propriedades mecânicas e de resistência à corrosão.  
 Na região da ZTA onde poderá ocorrer o crescimento excessivo dos grãos e o 
desbalanço entre as fases δ e γ, torna-se factível a precipitação de fases secundárias. 
Todas estas alterações microestruturais são responsáveis pela redução da resistência 
mecânica, da tenacidade e da resistência à corrosão. 
As alterações metalúrgicas supracitadas ocorrem devido à exposição desta região 
dentro de uma faixa de temperaturas dentro do campo de ferrita δ, onde o processo de 
difusão de elemento de ligas está extremamente ativado. Por conseguinte, a capacidade 
da ferrita δ em solubizar elementos de liga aumenta à custa do crescimento excessivo 
dos grãos, alterando assim o balanço entre as fases γ/δ. 
Na figura 23 apresentamos a região (Região II) do diagrama (entre as 
temperaturas Tsolvus δ e a temperatura Tsolidus) que representa a temperatura crítica na qual 
a região de grãos grosseiros é submetida devido a um ciclo térmico de soldagem 
 
 
Figura 23 – Ciclo térmico de soldagem, destacando-se as três faixas principais de 




pois quanto menor o aporte de calor menor será o tempo de permanência na região II e 
menor será o crescimento de grão da ferrita α. Contudo, este efeito não é uma regra 
visto que a anisotropia do vetor taxa de resfriamento pode gerar, mesmo para um baixo 
aporte térmico, sub-regiões onde este aspecto não seja observado. Um exemplo da 
relação entre o tamanho de grão e o aporte de calor para diferentes AID e AISD é 
apresentado na Figura  12. Nesta é possível observar o efeito do aporte de calor no 
tamanho de grão encontrado na ZTA (HAZ) e na zona de fusão (FZ) de um AID (SAF 
2205) e um AISD (SAF 2507). A temperatura solvus dos AISD é maior que a dos AID, 
o que diminui o tempo de exposição da ZTA na região II, resultando em regiões 
menores de grãos coalescidos de ferrita. 
 
Figura  12: Efeito do aporte de calor sobre o crescimento de grão da ferrita α, para os 
aços duplex 2205 e superduplex 2507 [22]. 
A região III é aquela em que ocorrerá o resfriamento a partir da linha de fusão e 
com ele a formação da austenita e dos compostos intermetálicos (dependendo do tempo 
de exposição na faixa de temperaturas críticas). A transformação ferrita em austenita é 
controlada principalmente pela taxa de resfriamento nessa região. Logo, altas taxas de 
resfriamento resultarão em um retardo na transformação α→γ e consequentemente uma 
maior quantidade de ferrita será encontrada na linha de fusão. Como a ferrita não 
dissolve bem o nitrogênio, ela se tornará supersaturada neste elemento, aumentado à 
possibilidade de precipitação Cr2N e/ou CrN. Como consequência teríamos a 
diminuição da concentração de cromo na fase α. 
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 As regiões I e III são as regiões de aquecimento rápido até a temperatura solvus 
e de resfriamento, respectivamente. Dependendo do tempo de permanência dentro da 
temperatura solvus e da taxa de resfriamento alterações metalúrgicas como debalanço 
entre as fases γ e δ, bem como a precipitação de fases secundárias torna-se possível. 
Já na figura 24 apresentamos como ocorre a variação do tamanho de grão da 
ferrita δ em função do tempo de exposição na faixa de temperaturas críticas. Este tempo 
de exposição está representado no gráfico de forma indireta pelo aporte de calor (que, 
conforme já comentado, é a energia introduzida na junta soldada). Quanto maior o 
aporte de calor maior será o tempo de resfriamento e consequentemente maior será o 
tempo de exposição na faixa de temperaturas críticas. 
 
Figura 24 – Efeito do aporte de calor sobre o crescimento de grão da ferrita δ, para os 
aços duplex 2205 e superduplex 2507 (LIPPOLD et al, 1994) 
 Este crescimento excessivo dos grãos reflete negativamente na resistência 
mecânica (diminuição da dureza, tenacidade, etc.), conforme pode ser visto na figura 
25, onde SATO et al. (2005) apresentaram resultados acerca da variação da dureza em 




Em relação à precipitação de fases secundárias em metais de solda, são 
apresentados na Figura  13 os exemplos típicos de possíveis fases e/ou 
microconstituintes que podem precipitar e contribuir para a redução das propriedades 
mecânicas e de resistência à corrosão dos AID e AISD. 
 
Figura  13: Exemplo das possíveis fases secundárias que podem precipitar na ZTA de 
grãos grosseiro. (a) Nitretos de Cromo, (b) γ2 intragranular, (c) fases χ e σ e (d) γ2 intergranular 
[23] 
Na ZTA de refino de grão e no metal de solda, a cinética de precipitação de fases 
secundárias é mais intensa, principalmente devido ao menor tamanho de grão e maior 
quantidade de interfaces que aceleram a cinética do processo. Já́ no metal de solda o 
problema está nos constantes reaquecimentos que ocorrem nesta região. Isto é suficiente 
para submeter determinados pontos do metal de solda, sucessivamente, em faixas de 
temperaturas onde podem ocorrer precipitações indesejáveis, dependendo do tempo de 




A qualificação do procedimento de soldagem para o aço inoxidável superduplex 
requer uma avaliação da resistência ao trincamento por meio de testes de acordo com as 
normas ISO 7539-2 [24] e NACE MR 0175 / ISO 15156-3 [25]. Estas normas juntas 
abrangem testes de corrosão sob tensão em solução ácida contendo H2S. Chehuan et al, 
2014 [26], utilizaram o procedimento descrito na norma ISO 7539-2 para avaliar a 
influência da austenita secundária (γ2) na presença de corrosão sob tensão por sulfetos 
de juntas soldadas de aço inoxidável superduplex (UNS S32750). Verificou-se que a 
simples presença de γ2 não implica necessariamente em perda de resistência à corrosão, 
o seu efeito parece estar relacionado com a região de precipitação na matriz e com a 
faixa de temperatura que esta fase tenha sido precipitada. 
No entanto, os testes de acordo com ISO 7539-2 e NACE MR 0175 / ISO 
15156-3 não fornecem informações que podem ser usadas em uma análise crítica de 
engenharia para determinar a vida útil restante de um componente metálico ou estrutura. 
Os resultados são utilizados apenas para classificação qualitativa de uma maior ou 
menor susceptibilidade à corrosão sob tensão. Assim, o desenvolvimento de 
metodologias que permitam aplicar a mecânica da fratura elasto-plástica ou linear-
elástica em situações em que há uma ação de carregamento quasi-estático ou dinâmico 
com ambiente corrosivo se tornam indispensáveis para uma avaliação quantitativa do 
risco de falha. Sendo assim, a avaliação das normas BS 7448 parte 1 [27] e parte 2 [28], 
BS ISO EN 15653 [29], ASTM E1290-07 [30] ou ASTM E1820-08 [31] para aplicação 
em ambiente corrosivo com o intuito de se obter um parâmetro quantitativo (CTOD ou J 
Integral) tornar-se uma alternativa técnica confiável para análise da perda de tenacidade 
em materiais metálicos. 
2.1.4 Propriedades Mecânicas 
Os AID têm excelentes propriedades mecânicas devido à estrutura de grãos 
finos, correto balanço entre as fases e ausência de fases intermetálicas. Os valores de 
limite de escoamento dos AID no estado recozido podem ultrapassar em duas vezes os 
dos aços austeníticos, sem que haja perda substancial na tenacidade [8]. Isto permite 
reduções de custos de projeto devido a diminuição de espessuras de parede ao se utilizar 




componente. Além disso, atua de forma benéfica na redução do peso e do tempo de 
soldagem. 
Além da elevada resistência mecânica, os AID possuem boa ductilidade e 
tenacidade, mesmo em baixas temperaturas, quando comparados aos aços inoxidáveis 
ferríticos, pois a transição dúctil-frágil ocorre de forma gradual dada a presença em 
elevada fração volumétrica da fase austenítica. Por outro lado, quando comparados aos 
aços inoxidáveis austeníticos, os duplex apresentam valores mais baixos de tenacidade e 
ductilidade. O comportamento mecânico dos aços inoxidáveis duplex está intimamente 
relacionado com a característica de cada fase, por isso o balanceamento entre as frações 
volumétricas de austenita e ferrita deve estar próximo de 50%, a fim de se maximizar as 
propriedades mecânicas. Na Tabela  4 são apresentadas como forma de comparação 
algumas propriedades mecânicas dos aços inoxidáveis duplex e austeníticos [4].  
 
Tabela  4: Propriedades mecânicas dos aços inoxidáveis duplex e austeníticos [8]. 
 
A Figura  14 mostra os resultados obtidos no ensaio de impacto para a liga 316L, 
bem como para três outras especificações de aços inoxidáveis duplex: UNS S32304 
(SAF 2304), UNS S31803 (SAF 2205) e UNS S32750 (SAF 2507).  
177REM: R. Esc. Minas, Ouro Preto, 60(1): 175-181, jan. mar. 2007
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Figura 1 - Microestrutura típica de um aço inoxidável austenitico(1)AISI 316L X 400 e microestrutura típica de um aço inoxidável
dúplex (2) SAF2205 X 400 [4].
Tabela 2 - Comparação entre as propriedades mecânicas dos aços inoxidáveis de microestrutura dúplex com as ligas austeníticas [5].
Os aços inoxidáveis dúplex apre-
sentam alta resistência ao impacto na
temperatura ambiente (25°C). Sua tena-
cidade está limitada à fração volumétrica
e distribuição da ferrita. Com uma fração
volumétrica de austenita da ordem de
40%, obtém-se prevenção efetiva do
crescimento de trincas [3]. Dessa forma,
a orientação e a morfologia da estrutura
dos dúplex são importantes na avalia-
ção da tenacidade. Resultados de ensai-
os de impacto demostram que os aços
dúplex possuem boa tenacidade.
A Figura 2 ilustra os resultados ob-
tidos no ensaio de impacto para a liga
316L, bem como para três qualidades
dúplex: UNS S32304 (SAF 2304),
UNS S31803 (SAF 2205) e UNS S32750
(SAF 2507). Nota-se que a temperatura
de transição dútil-frágil para os dúplex
está em torno de -50°C, enquanto que a
liga 316L não apresenta esse fenômeno.
A transição dútil-frágil dos dúplex é ca-




A Tabela 3 apresenta as principais
características físicas dos aços inoxidá-






Figura  14: Resistência ao impacto dos aços inoxidáveis duplex e 316L. Ensaio Charpy, 
corpos-de-prova de seção 10 x 10 mm X 50 mm e entalhe em V. Os ensaios foram realizados na 
direção transversal à direção de laminação [2]. 
Nota-se que a temperatura de transição dúctil-frágil para os duplex está em torno 
de -50°C, enquanto que a liga 316L não apresenta esse fenômeno. A presença de uma 
temperatura de transição dúctil-frágil dos AID é devido a presença da fase ferrítica [32]. 
2.1.5 Deformação Plástica nos AID 
Devido a presença de uma segunda fase nos aços inoxidáveis duplex a 
deformação plástica se torna mais complexa e a microestrutura passa a ser um fator 
decisivo para o comportamento plástico do material. Deve-se considerar que, além das 
mudanças individuais da ferrita e austenita, existe também uma interação entre as duas 
fases durante a deformação plástica. Além dos mecanismos de endurecimento a frio e 
amolecimento necessários para deformar cada fase, os contornos de grão desempenham 
um papel de extrema importância na microestrutura duplex; a acomodação da 
deformação macroscópica depende das características plásticas de ambas as fases e suas 
interfaces. É importante ressaltar a diferença entre as interfaces do mesmo grão ou 




Foi observado por Krupp et al [35] que os locais de iniciação de um trinca nos 
AID são nos contornos de grãos α-α. Este fato pode ser explicado pelas altas tensões 
que não são acomodadas pela deformação plástica dos grãos de ferrita menos dúcteis e 
assim tendem a falhar de forma intergranular (Figura  15-a)). Durante a deformação 
plástica, o acúmulo de discordâncias na austenita próximo aos contornos de fase pode 
gerar uma concentração local de tensão nestas regiões. Esta tensão acumulada também 
pode ser uma fonte de geração de discordâncias na ferrita [36]. 
  
Figura  15:Propagação de uma microtrinca em um aço inoxidável duplex 22Cr–5Ni–
3Mo (Adaptado de [35]). 
A velocidade e o caminho que a trinca irá se propagar são determinados tanto 
pela resistência dos contornos de grão α-α e γ-γ quanto pela resistência dos contornos de 
fases γ-α, que estão relacionados com o ângulo de desorientação da rede (quando a 
trinca é bloqueada por um contorno) e com o ângulo entre os planos de deslizamento. 
Na Figura  15-a a microtrinca iniciada intergranularmente cresce continuamente em um 
grão adjacente de ferrita. Embora a zona plástica na ponta da trinca seja bloqueada pelo 
contorno γ-α, a trinca continua a se propagar pelo grão vizinho de austenita (ponto 1 da 
Figura  15-a) , porém ao atingir o próximo contorno de fase γ-α a trinca para (ponto 2 da 
Figura  15-b). Já no ponto 3 da Figura  15-c a microtrinca se ramifica crescendo através 
do contorno de grão γ-γ (ponto 4 da Figura  15-c). Foi observado que, geralmente, os 
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 f γ sep the total
volume fraction of  the γ phase. F sep is the degree of  separation
(F sep = f α sep + f γ sep). For each summand in Eqs (2) and (3) the
Hall–Petch relationship has to be applied separately. For this
purpose the cyclic yield stresses for the αα and γγ grain bound-
aries are derived from the CSSC f  the single-phase materials.
The cyclic yield stress for exclusive αγ phase boundaries
(4)
cannot be measured experimentally but has to be calculated
by applying Eqs (2) and (3) with the measured values for kc, 
and , respectively. The mean cluster size ∂αγ is the arithmetric
mean of  the mean grain sizes ∂αα and ∂γγ and the mean phase
sizes ∂α an  ∂γ (∂αγ = (∂αα + ∂γγ + ∂α + ∂ γ)/4). All the stereological
parameters could be obtained by the evaluation of  the OIM™
analysis of  the duplex steel. The cyclic yield stresses of  the
two-phase duplex steel σYc, the single-phase austenitic steel
 and the ferritic steel  as a function of  the respective
mean grain sizes, which were adjusted by annealing, could be
obtained from incremental step tests. The corresponding data
for the three alloys are summarized in the Hall–Petch-type
plot in Fig. 5.
Extrapolation of  the cyclic yield stress vs. the recipr cal
square root of  the grain/phase size provides estimates for the
cyclic critical stress (resistance against dislocation motion in
a single crystal, grain size d → ∞) of  the duplex steel , the
austenitic steel , and the ferritic steel . Accordingly, the
slopes of  the curves yield the Hall–Petch constants kc,  and
, respectively. By applying Eqs (2–4) the missing data for a
material consisting only of  αγ phase boundaries  and 
could be calculated. The results of  the Hall–Petch analysis are
presented in Table 2.
As it will be shown in the following section the Hall–Petch
constant can be used to quantify the strength of  the different
microstructural barriers in a duplex steel.
Fig. 4. Microcrack propagation in the duplex steel 1.4462 (a) after N = 6500 cycles, (b) N = 15 000 cycles and (c) N = 18 000 cycles at a stress amplitude
of  ∆σ/2 = 550 MPa (direction of  the applied stress ), and (d) measured crack lengths vs. number of  cycles.↔
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retardar ou impedir a propagação da trinca, ou seja a maior resistência à propagação de 
trincas são os contornos de fase α-γ de ângulo alto [35].  
Os contornos de alto ângulo (θ >15º) têm condição de aniquilar discordâncias. Já 
os contornos de baixo ângulo possuem baixa mobilidade, são arranjos de discordâncias. 
O contorno de baixo ângulo pode ser representado por um conjunto de discordâncias, 
são subgrãos com diferença de orientação de poucos graus de menor energia com 
relação ao contorno de grão. A deformação a frio promove a multiplicação das 
discordâncias e do seu rearranjo em contornos de baixo ângulo [37,38].  
Durante a deformação plástica de um material policristalino, os grãos com 
orientação favorável à carga aplicada irão deformar homogeneamente pelo 
escorregamento de planos. Quando a orientação de alguns grãos é menos favorável ao 
carregamento, o reticulado cristalino pode sofrer sucessivas rotações. Essa mudança de 







2.2 Mecânica da Fratura 
No início da história do projeto de engenharia houve grande necessidade de 
conhecer as diferentes formas que um material ou componente poderia falhar. Com isso, 
os critérios de falha convencionais têm sido desenvolvidos para explicar a resistência à 
fratura de estruturas que suportam cargas estáticas ou dinâmicas [40].  
Mecânica da fratura é o estudo do comportamento mecânico de materiais com 
defeitos submetidos a uma carga aplicada, que lida com o processo irreversível de 
ruptura devido ao crescimento de trincas. Essa formação de trincas depende fortemente 
da microestrura, carga aplicada e o meio em que a estrutura é exposta ou aplicada [41].  
As características microestruturais desempenham um papel fundamental para o 
processo de fratura, defeitos e imperfeições podem agir como núcleo de formação de 
trincas e levar ao processo de falha mesmo dentro do nível elástico de carregamento. As 
fraturas podem ser classificadas como dúcteis, em que a ruptura, geralmente, é 
precedida por grande deformação. Este processo é caracterizado pela grande quantidade 
de energia dissipada que está associada a elevada deformação plástica, resultando em 
um crescimento lento de trincas devido ao encruamento na região da ponta da trinca. 
Por outro lado, a fratura precedida por pequena ou nenhuma deformação plástica é 
chamada de fratura frágil. É um processo de baixa energia dissipada, que pode levar a 
uma falha catastrófica, sem aviso prévio, tendo um crescimento da trinca com alta 
velocidade.  
Basicamente, a mecânica da fratura tem três fatores variáveis que interagem no 
processo de fratura, como ilustrado na Figura  16. É o estudo que tenta explicar e prever 
a interação entre as tensões atuantes na peça ou componente (estado de carregamento), o 
tamanho dos defeitos presentes e a tenacidade à fratura (resistência ao crescimento de 





Figura  16: Variáveis abordadas na Mecânica da Fratura. 
A Segunda Guerra Mundial foi um marco histórico para Mecânica da Fratura, 
após diversas falhas em ferrovias, tubulações, tanques e navios ocasionadas pelo 
fenômeno da fratura frágil, o desenvolvimento dos estudos acarretou no estabelecimento 
dos fundamentos da Mecânica da Fratura Elástica Linear (MFLE) por volta de 1960. 
Seus embasamentos teóricos tiveram origem a partir dos trabalhos de Griffith, na 
década de 20, sobre o valor teórico e experimental da tensão de fratura de um sólido 
frágil resultando no estudo do fenômeno de propagação instável da trinca, que foram 
aprimorados por volta da década de 50 por Irwin e Orowan. Assim esta ciência pôde ser 
aplicada na prática, primeiramente na indústria aeronáutica e em seguida em aplicações 
de aço como vasos de pressão, tubulações e estruturas offshore [42,43]. 
Existem métodos padronizados para a determinação da tenacidade à fratura sob 
condições de deformação plana, característica do estado triaxial de tensão, (KIC), que 
são válidos quando o tamanho da zona plástica à frente da ponta da trinca é pequeno, e é 
utilizada, neste caso, a MFLE.  A teoria da MFLE limita-se ao estudo do 
comportamento de fratura dos materiais essencialmente frágeis, deixando de ser válida 
quando uma deformação plástica significativa precede uma falha. Já para materiais com 
características dúcteis, em que a plasticidade contribui intrinsecamente para o aumento 
de tenacidade pelo consumo de energia, os conceitos mais modernos utilizados são os 
da Mecânica da Fratura Elasto-Plástica (MFEP) e os métodos mais utilizados para lidar 
com essa relação linear são o CTOD e a integral J [44]. Tendo em vista que o foco desse 
trabalho é o aço inoxidável superduplex, o qual possui elevada resistência mecânica, 




2.2.1 Mecânica da Fratura Elasto-Plástica 
A mecânica de Fratura Elasto-plástica (MFEP) surgiu em função das limitações 
da MFLE para materiais dúcteis, os quais apresentam considerável plasticidade na ponta 
da trinca, sendo assim aplicada para materiais com comportamento não lineares e que 
apresentam grande dissipação de energia durante o processo de falha.  
A tenacidade à fratura é uma propriedade do material e deve ser independente de 
geometria, tamanho e níveis de carregamento para um material com determinada 
microestrura. A fim de se medir de forma confiável a tenacidade à fratura, foi criado um 
parâmetro que descreve as condições da ponta da trinca de materiais elasto-plásticos 
denominado CTOD (Crack Tip Opening Displacement), o qual foi utilizado como um 
critério de fratura para o presente trabalho [42,45]. 
2.2.1.1 CTOD – Crack Tip Opening Displacement 
Em 1961, Wells observou que materiais com alta tenacidade não podiam ser 
caracterizados pela MFLE e a partir de seus experimentos pode concluir que essa teoria 
da mecânica da fratura não poderia ser aplicada para uma importante classe de 
materiais. Wells observou que, para essa classe de materiais que apresentavam 
deformação plástica significativa, durante o processo de fratura ocorre o 
“embotamento” (arredondamento) na ponta da trinca provocando a separação de duas 
superfícies. Assim foi sugerido o primeiro parâmetro para esses materiais, o “crack tip 
opening displacement”, CTOD, usualmente designado por δ. O CTOD procura 
caracterizar a capacidade de o material deformar plasticamente antes da fratura medindo 
o afastamento das duas faces da trinca pré-existente na sua extremidade, de acordo com 





Figura  17: Representação esquemática da deformação na ponta da trinca. 
O modelo proposto sugere a equivalência entre uma trinca real de comprimento 2a 
e zonas de deformação plástica, supostamente circulares de raio ry, e uma trinca 
equivalente, puramente elástica de comprimento 2(a + ry), como representado na Figura  
18.  
 
Figura  18: Modelo para o cálculo do valor de CTOD. 
Com isso, foi possível relacionar o CTOD com o fator de intensidade de tensões 
(K) para valores elevados de limite de escoamento. Então para tensões no regime 
elástico, ou seja, tensões remotas aplicadas bem menores que o limite de escoamento do 
material (! ≪ !!"), utiliza-se da seguinte equação [43]:    







( 5 ) 
Onde K é o fator de intensidade de tensões, E é o módulo de elasticidade, !!" é a tensão 
limite de escoamento e G é a taxa de liberação de energia que, nestas condições, é igual 
a !! !. 
No entanto, a equação anterior limita-se as situações em que o conceito de K é 




plástica, foi proposto por Burdekin e colaboradores, a partir do modelo de Dugdale, o 
modelo para determinar a extensão da zona plástica de um trinca no estado de tensão 
plano, com consta na equação ( 6 ): 
 ! = 8!
!!"
! ! ln sec
!"
2!!"
 ( 6 ) 
Onde σ é a tensão aplicada, a é o tamanho admissível de defeito, E é o módulo de 
elasticidade e !!" é a tensão limite de escoamento. 
O uso de CTOD para avaliar a tenacidade dos materiais baseia-se na hipótese de 
que existe um valor crítico de CTOD, !!", que é uma propriedade dependente do 
material, temperatura, taxa de deformação e estado de tensões reinante na ponta da 
trinca. Esta hipótese é descrita de acordo com a Figura  19. Na Figura  19-(a) pode ser 
observada a pré-trinca, Figura  19-(b) e Figura  19-(c) os valores sucessivamente 
crescentes de CTOD correspondentes às cargas aplicadas e em Figura  19-(d) a 
representação da trinca (∆!). O valor de iniciação de CTOD é o valor de δ que 
imediatamente antecede o início da propagação da trinca. 
 
Figura  19: Representação esquemática do aumento do CTOD com a carga até a 
propagação da trinca. 
No ensaio de CTOD usa-se um sistema de flexão em três pontos e é realizado em 
um corpo-de-prova entalhado com a presença de uma pré-trinca de fadiga, para que se 
aproxime da condição mais crítica de uma trinca real na peça. O cálculo do valor de 
CTOD é feito a partir de semelhanças de triângulos, em que se assume que o corpo-de-
prova é rígido e a componente plástica da deformação rotaciona sobre um ponto fixo, 





Figura  20: Representação esquemática da abertura da trinca durante o ensaio de flexão 
para determinação do CTOD [46]. 
Durante o ensaio são realizadas medições do deslocamento da abertura do entalhe 
através de um extensômetro (“clip-gauge”) e é feito um registro da carga aplicada 
versus este deslocamento da abertura, CMOD (Crack Mouth Opening Displacement). O 
CTOD é separado em uma componente plástica, representada pela parcela plástica de 
CMOD (Vp) e uma componente elástica que é calculada a partir do valor de intensidade 
de tensão correspondente à carga aplicada (K), conforme a equação ( 7 ) [27]: 








( 7 ) 
Onde a é o tamanho da trinca, z é a distância do ponto de apoio do extensômetro até a 
superfície do corpo-de-prova; (w – a) é a distância do centro de rotação aparente até a 
ponta da trinca e, como dito anteriormente, Vp é a componente plástica do CMOD, 





Figura 13: Representação esquemática da abertura da trinca durante o ensaio de flexão 
para determinação do CTOD. [25] 
 
Durante o ensaio são realizadas medições do deslocamento da abertura do entalhe 
através de um extensômetro (“clip-gage”) e é feito um registro da carga aplicada versus 
este deslocamento da abertura, CMOD (Crack Mouth Opening Displacement). O CTOD 
é separado em uma componente plástica, representada pela parcela plástica de CMOD 
(Vp) e uma componente elástica que é calculada a partir do valor e intensi ade d  









onde a é o tamanho inca, z é a distância do p nto de apoio d  extensôm tro até a 
superfície do corpo-de-prova; (w – a) é a distância do centro de rotação aparente até a 
ponta da trinca e, como dito anteriormente, Vp é a componente plástica do CMOD, 





Figura  21: Gráfico Carga X CMOD com representação para se obter Vp. 
 
2.2.2 Curvas de Resistência 
O conceito de curva de resistência foi introduzido primeiramente por Kraft et al 
em 1961 [47] e, hoje em dia, é bastante consolidado, sendo largamente descrito em 
livros e normas técnicas de mecânica da fratura. Os materiais com comportamento 
dúctil, de uma forma geral, apresentam curvas de resistência ascendetes, onde J ou 
CTOD aumentam com o crescimento da trinca, como pode ser observado na Figura  22. 
No estágio inicial de deformação a relação entre J e Δa é praticamente linear e há um 
crescimento muito pequeno da trinca devido à plastificação que ocorre em sua ponta. 
Com o aumento de J, o material falha localmente na ponta da trinca resultando em uma 
extensão de seu tamanho. A resistência à propagação de trinca em aço pode ser também 
caracterizada pelo valor da inclinação dJ/da, a qual é definida como módulo de 





Figura  22: Modelo esquemático de uma curva de resistência para um material dúctil. 
(Adapatado de [42]). 
A técnica de teste mais comum para a obtenção experimental das curvas de 
resistência J-R ou CTOD-R é a do corpo-de-prova único (single specimen), utilizando o 
método das descargas parciais (Unloading Compliance Method). Primeiramente, aplica-
se uma carga que provoca um pequeno crescimento da trinca. Em seguida, essa carga é 
parcialmente aliviada e aplicada novamente e, assim, descargas parciais são realizadas 
periodicamente durante todo teste. A medida que a trinca cresce, o corpo-de-prova 
apresenta maior flexibilidade (compliance), ou seja, o corpo-de-prova se torna menos 
rígido. O valor de compliance (inverso da rigidez) é medido pela inclinação (1/C) das 
linhas geradas por cada descarregamento parcial, como pode ser observado na Figura  
23. Para cada geometria específica de corpo-de-prova, existe uma equação adequada 
para calcular o tamanho da trinca relacionado com a compliance [42]. Em seguida, o 
tamanho de trinca teórico, calculado pela compliance, é comparado com o tamanho de 




Figura 5 – Mod lo esquemático de uma curva R para um m terial dúctil 
(adaptado de ANDERSON 1995). 
 
Determinação experimental da curva R 
Existem vários métod s possíveis par  determinação da curva R de um 
material. Dentre eles, o mais simples e confiável é o método dos múltiplos corpos de 
prova. Porém possui o inconveniente de necessitar de um número elevado de 
amostras, um mínimo de 4 corpos de prova são necessários para se conseguir 
descrever o comportamento do material a propagação da trinca. Nesse método, uma 
série de corpos de prova são ensaiados até diferen es v lores d  CMOD (Crack 
Mouth Opening Displacement – Abertura da Boca da Trinca). Ao final dos ensaios 
calcula-se o valor de J e mede-se o tamanho da trinca para cada cp, o que permite 
construir a curva R do material (SCHWALBE 2002). 
Alguns desses métodos são bastante consolidados e os seus procedimentos 
são escrit s na norma ASTM E1820 (AMERICAN SOCIETY FOR TESTING AND 
MATERIALS 2001). 
O método experimental a partir de um único corpo de prova mais comumente 
utilizado para a determinação da curva R é o método da flexibilidade no 
descarregamento (elastic unloading compliance technique) (SMITH 1986, CLARKE 
1976, JOYCE 1979). Esse método é recomendado pela norma ASTM E1820 para o 





Figura  23: Curva carga versus deslocamento para o método de descargas parciais [42]. 
 
Testes realizados por Bourgeon et al. [48] mostram que  a tenacidade à fratura de 
juntas soldadas de superduplex em meio hidrogenado foram significativamente menores 
quando testadas sob uma taxa de carregamento mais baixa. A amostra testada com a 
taxa de carregamento estipulada pela norma, apresentou uma fractografia que consistia 
inteiramente de microvazios, indicando um mecanismo de falha totalmente dúctil. 
Enquanto, a que foi carregada com a mais baixa velocidade (aproximadamente 4x10-4 
MPam0,5.s-1), mesmo com um baixo nível de hidrogênio, apresentou indícios de 
clivagem. O nível de hidrogênio e a taxa de deformação afetam a tenacidade à fratura do 
metal de solda do superduplex. O efeito da taxa de deformação com a dependência do 
tempo está provavelmente relacionado com o tempo disponível para a difusão 
hidrogênio, porém Bourgeon et al. [48] encontrou resultados que mostram que o efeito 
seria semelhante para níveis de hidrogênio entre 31 e 3 ppm. Sendo assim, é um dos 




2.3 Proteção Catódica 
A proteção catódica é uma técnica que, baseada nos princípios da eletroquímica, 
transforma a estrutura metálica que se deseja proteger em um catodo, evitando assim, 
que a estrutura se deteriore [49]. Vem sendo aplicada no Brasil e no mundo com o 
intuito de combater a corrosão de instalações metálicas enterradas, submersas e em 
contato com eletrólito. É graças à proteção catódica que tubulações enterradas para o 
transporte de água, petróleo, gás e produtos químicos, assim como, grandes estruturas 
portuárias, plataformas submarinas de produção de petróleo, equipamentos industriais, e 
tanques de armazenamento enterrados são capazes de operar com segurança, protegidos 
da corrosão [50]. 
Por ser um método muito utilizado em estruturas marítimas, deve se dar a devida 
importância às condições que o aço em questão está exposto. Nesse caso, a água do mar 
apresenta alta condutividade elétrica devido à presença de cloreto de sódio, além de 
apresentar gases dissolvidos, tais como oxigênio, que potencializam a corrosividade do 
meio [51]. Muitas vezes estruturas como as de aço carbono exigem medidas adicionais 
contra corrosão, já que possuem baixa resistência à corrosão no meio marítimo.  
2.3.1 Mecanismos Básicos 
O processo corrosivo de uma estrutura metálica enterrada ou submersa se 
caracteriza pelo aparecimento de áreas anódicas e catódicas na superfície do material 
metálico, com um fluxo de corrente elétrica que ocorre no sentido da área catódica para 
a anódica. 
Proteger catódicamente uma estrutura significa eliminar, por processo artificial, 
as áreas anódicas da superfície do metal fazendo com que toda a estrutura adquira 
comportamento catódico. Assim, o fluxo de corrente elétrica anodo/catodo deixa de 
existir e a corrosão é totalmente eliminada [50]. 
A corrosão de ferro em meio aquoso aerado é descrita pela equação a seguir: 




O produto, hidróxido de ferro II, geralmente é oxidado para Fe3O4 ou para hidrato de 
óxido férrico (FeOOH). Para um melhor entendimento, é conveniente considerar as 
reações metálicas e não metálicas separadamente de acordo com as equações ( 9 ) e  
(10). 
 2!" → 2!"!! + 4!! ( 9 ) 
 !! + 2!!! + 4!! → 4!"!  (10) 
Para balancear as equações anteriores, em termos de carga elétrica, é necessário 
que 4 elétrons sejam fornecidos do lado direto da equação ( 9 ) e do lado esquerdo da 
equação  (10). Assim somando e racionalizando-as, resulta-se na equação ( 8 ). Conclui-
se, então, que a corrosão é uma reação que ocorre por um mecanismo eletroquímico 
envolvendo espécies químicas e elétricas. 
A equação ( 9 ), que envolve o consumo do metal e a liberação de elétrons, é 
chamada de reação anódica enquanto a equação  (10), que envolve o consumo das 
espécies dissolvidas no meio e de elétrons, é chamada de reação catódica. Para estas 
reações ocorrerem, todos os elétrons da reação anódica devem ser consumidos pela 
reação catódica, de forma que o metal desenvolve um potencial mais ou menos 
constante, denominado potencial de corrosão (Ecorr) [51]. 
A Figura  24 mostra uma representação da proteção catódica através do 
Diagrama de Pourbaix. Este diagrama representa a relativa estabilidade de fases sólidas 
e de íons solúveis, que são produzidos pela reação entre um metal e um meio aquoso, 
como função de dois parâmetros: o potencial do eletrodo e o pH do meio. 
 A partir dele podemos definir que proteger catódicamente significa polarizar o 
material até seu potencial de eletrodo atingir a região de imunidade, ou seja, deslocar o 
ponto 1 para o ponto 2. Em virtude das reações eletroquímicas no catodo, há sempre a 





Figura  24: Diagrama esquemático do diagrama de Pourbaix, mostrando o 
comportamento do metal no diagrama, quando em proteção catódica. 
Existem dois tipos de proteção catódica que se baseiam no mesmo princípio de 
funcionamento que é a injeção de corrente elétrica na estrutura através do eletrólito. Na 
proteção catódica galvânica o fluxo de corrente elétrica origina-se da diferença de 
potencial entre o metal a proteger e o outro escolhido como anodo (com potencial mais 
negativo). No caso da proteção catódica por corrente impressa, o fluxo de corrente 
origina-se da força eletromotriz de uma fonte geradora de corrente elétrica contínua. 
Para a dispersão dessa corrente são utilizados anodos especiais inertes [50]. 
 
2.3.2 Evolução do Hidrogênio nos Metais 
A reação de evolução do hidrogênio depende do eletrólito ao qual o metal está 
exposto, como mostrado nas reações a seguir [53]: 
                  2!!!! + 2!! → !! + 2!!! em meio ácido ( 11 ) 
                  2!!! + 2!! → !! + 2!"! em meio alcalino ( 12 ) 
O próximo passo para que ocorra a evolução do hidrogênio consiste em qualquer 
descarga de prótons hidratados, em meio ácido:  
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Figura 2.15 Esquema de proteção catódica do Fe lançada no diagrama simplificado de E-pH do 
sistema Fe – água [9]. 
Embora a termodinâmica dê o completo amparo à proteção catódica, conforme 
explicado acima, a sua forma de atuação, isto é, a passagem de ponto 1 para o ponto 3, 
na Figura 2.15, é um fenômeno regulado inteiramente pela cinética dos processos 
envolvidos. Do ponto de vista prático, o mecanismo de proteção catódica é de fácil 
compreensão, bastando que se analise o diagrama de polarização, onde se representa a 
curva de polarização anódica de um anodo e a curva de polarização catódica do ferro, 




                  !!!! +! +  !! → !"!"# + !!! em meio ácido ( 13 ) 
ou a eletrólise da água, em meio alcalino: 
                  !!! +! + !! → !"!"# + !"! em meio alcalino ( 14 ) 
em que !"!"# representa o átomo de hidrogênio adsorvido na superfície do metal. O 
segundo passo depende do metal em questão e da densidade de corrente catódica. O 
desprendimento de átomos de hidrogênio da superfície do metal ocorre por dessorção 
química (recombinação catalítica), podendo ocorrer em meios ácidos ou em meios 
alcalinos: 
 !"!"# +!"!"# → !! + 2! ( 15 ) 
ou por dessorção eletroquímica: 
                        !"!"# + !!!! +  !! → !!! + !! +! em meio ácido ( 16 ) 
                        !"!"# + !!! + !! → !! + !"! +!      em meio alcalino ( 17 ) 
A taxa de cada reação depende das condições experimentais, a etapa eletroquímica mais 
lenta controla a velocidade de reação. Esse processo determina a densidade de corrente 
catódica, Ic, e o sobrepotencial, η, como é apresentado na equação de Tafel a seguir: 
 ! = ! − !log !!  ( 18 ) 
onde a é b são constantes independentes de Ic. A inclinação da curva de Tafel, b, 
constitui um dos critérios que são necessários para determinar o mecanismo da reação 
de evolução do hidrogênio. Sabendo que diferentes mecanismos envolvendo diferentes 
taxas de reação, muitas vezes, tem o mesmo coeficiente de Tafel, a partir das medições 
de parâmetros eletroquímicos tais como a cobertura de hidrogênio, a densidade de 
corrente de troca, o coeficiente de transferência, a ordem de reação, o número 
estequiométrico e o calor de adsorção é possível obter conclusões sobre o mecanismo 
provável da evolução do hidrogênio em vários metais [54] [55]. 
2.3.3 Fragilização por Hidrogênio 
O hidrogênio interage com a maioria dos metais por uma série de mecanismos, 
resultando em modificações nas propriedades mecânicas que levam a fraturas frágeis e 




o primeiro passo que irá resultar na fragilização por hidrogênio. É um processo bastante 
complicado, pois depende de diversos parâmetros, como temperatura, composição 
química, estrutura cristalina, sobrepotencial catódico e pressão [54]. 
Existem muitos casos em que os metais podem absorver quantidades 
consideráveis de hidrogênio derivados de ambientes aquosos, como por exemplo, a 
penetração do hidrogênio no aço durante sua dissolução em ácidos fortes: reação 
combinada com evolução do gás hidrogênio [56]. O hidrogênio penetra nos metais na 
forma atômica e devido a seu pequeno volume atômico e sua alta mobilidade é capaz de 
se difundir rapidamente na malha cristalina, mesmo em temperaturas relativamente 
baixas [50]. A presença de hidrogênio atômico adsorvido na superfície e a difusão deste 
elemento para o interior do material são requisitos fundamentais para que ocorra a 
fragilização pelo hidrogênio, independente do mecanismo que esteja prevalecendo. 
A norma NACE MR0175 (2001) diferencia os mecanismos de trincas induzidas 
por hidrogênio (hydrogen-induced cracking, HIC) e de trincas por hidrogênio sob tensão 
(hydrogen stress cracking, HSC), usualmente chamado de fragilização pelo hidrogênio. 
O fenômeno de HIC ocorre quando o hidrogênio atômico difunde no aço e se combina 
para formar hidrogênio molecular em sítios ou zonas de aprisionamento. Já a HSC 
ocorre devido à presença de hidrogênio em um metal submetido a tensões trativas 
(residuais ou aplicadas) [57]. 
Muitas vezes os fenômenos “fragilização pelo hidrogênio” e “corrosão sob 
tensão” são empregados de forma indistinta. Porém, a trinca na corrosão sob tensão é 
controlada pela dissolução anódica na ponta da trinca, enquanto a fragilização pelo 
hidrogênio é causada pela absorção de hidrogênio, sendo este um processo catódico. A 
proteção catódica reduz ou elimina a corrosão sob tensão, mas não a fragilização pelo 
hidrogênio. A reação catódica na superfície do material induz a reação de redução da 
água do mar, resultando na formação de hidrogênio atômico na interface metal/solução 
[23]. 
2.3.4 Fragilização por Hidrogênio dos Aços Inoxidáveis Superduplex 
Os aços inoxidáveis duplex e superduplex estão sujeitos à proteção catódica em 




por hidrogênio. Vários autores têm reportado que a forma eficiente de proteção desses 
materiais contra a corrosão por pite é o acoplamento de anodos de sacrifício de aço 
carbono. Um potencial aplicado da ordem de -1050 mV (Ag/ AgCl), pela utilização de 
anodos de sacrifício irá “superproteger” qualquer componente fabricado em ligas 
ferrosas. Isso leva à geração de hidrogênio na superfície do material podendo gerar 
problemas de fragilização [58]. 
Os AID são suscetíveis à fragilização por hidrogênio, que aumenta com o teor de 
ferrita, devido à menor solubilidade do hidrogênio nesta fase. A partir da Tabela  5, 
podemos observar que o coeficiente de difusão do hidrogênio na ferrita é muito superior 
ao coeficiente de difusão na austenita, podendo atingir valores com cinco ordens de 
grandeza a mais. Enquanto, a solubilidade do hidrogênio na austenita é 2.500 vezes 
maior do que na ferrita. Sendo assim, espera-se que a ferrita transporte o hidrogênio e 
que este se aloje na austenita.  
 
Tabela  5: Solubilidade e difusividade da austenita e da ferrita a 293K [59]. 
 
Comparado aos aços ferríticos, a difusão nos aços superduplex é menor. Este 
comportamento é ocasionado pelos seguintes efeitos: 
1. Aumento da distância a ser percorrida pelo hidrogênio na ferrita devido à̀ 
presença dos grãos de austenita. Isto reflete em um caminho tortuoso a ser percorrido 
pelo hidrogênio e, portanto, maior; 
2. Ocorrência de aprisionamento na fase austenítica e nos contornos da fase 
austenítica.  
O principal mecanismo de difusão do hidrogênio através da rede cristalina ocorre 
por meio de saltos intersticiais. A estrutura ferrítica CCC, devido ao seu menor fator de 





2.4.1 Fragilização pelo hidrogênio dos aços inoxidáveis dúplex 
 Recentemente, muitas pesquisas tem apontado a fragilização por hidrogênio, 
resultante da proteção catódica, em aços inoxidáveis dúplex e superdúplex, em água do 
mar (OLSEN, et al. 2009) (OLSEN, et al. 2008) (COMER; LOONEY, 2008). 
 Outros trabalhos ainda avaliam a perda de propriedades destes aços, quando 
submetidos a outros meios geradores de hidrogênio, quando da aplicação de um potencial 
(COCCO, et al. 2008) (ROYCHOWDHURY; KAIN, 2008). 
 A fim de melhor entender o fenômeno, a permeação do hidrogênio nestes aços 
também tem sido estudada (ZAKROCZYMSKY; OWCZAREK, 2002) (OLDEN; 
THAULOW; JOHNSEN, 2008) (TURNBULL; HUTCHINGS; MAY, 1991) 
(TURNBULL; HUTCHINGS, 1994). 
 Baptista e Brito (2008) ncontraram fratura frágil em corpos-de-prova submeti os a 
vários potenciais apli ados (-800, -900, -1000 e -1100 mVECS), e encontraram um valor de 
KIEAC para todos,  em três regiões, metal de base, metal de solda e ZAC (zona afetada 
pel  calor) par  aços inoxidáveis su erdúplex S32760. 
 Ensaios de baixa taxa de deformação realizados por Oltra, Bouillot e Magnin 
(1994) mostraram que, retirando-se o material trincado do “encharcamento” pelo 
hidrogênio, a trinca parava. Isto significa que é necessário uma contínua introdução de 
hidrogênio na estrutura do metal para que a fragilização ocorra. 
 De aco do com a Tabela 2.1, retirada de Turnbull e Hutchings (1994), a 
solubilidad  do hidrogênio na austenita é 2.500 vezes maior do que na ferrita. Porém, o 
coefici nte de difusão é 5,5 x 10-5 menor. Espera-se, portanto, que a ferrita transporte o 
hidrogênio e que este se aloje na austenita. 
 





Solubilidade (S) Difusividade (D)
(átomos H/Fe) (m2/s)
Ferrita 2,8 x 10
-8 6,0 x 10-12
Austenita 7,0 x 10-5 3,3 x 10-16





como dito anteriormente. Por outro lado, como a estrutura austenítica CFC possui maior 
distância entre os interstícios, a barreira para a difusão do hidrogênio é maior, 
resultando em uma taxa de difusão mais baixa e alta solubilidade [60]. 
Sabe-se que a natureza da iniciação de uma trinca por hidrogênio é bastante 
complexa devido às diferenças de propriedades mecânicas, susceptibilidade ao 
hidrogênio e comportamento eletroquímico das fases α e γ. A ferrita possui um valor de 
limite de resistência à tração maior que a austenita, porém é mais frágil. Além disso, a 
fase α é anódica em relação à γ. Desta forma, se espera que a nucleação e a propagação 
de trincas em meio aquoso, sob condições de carregamento, sejam diferentes para as 
duas fases [23]. 
Sabe-se que as principais fontes de hidrogênio na aplicação industrial são 
provenientes do H2S presente no petróleo bruto e da proteção catódica aplicada no 
equipamento para aplicação submarina. Assim, os aspectos relacionados com a 
difusividade do hidrogênio em aços são de elevado interesse. Olden et al [61] 
apresentaram resultados sobre o coeficiente de difusão do hidrogênio em diferentes 
microestruturas. Neste trabalho são atribuídos valores da ordem de 10-5 m2/s, 10-16 m2/s 
e 10-15 m2/s para aços inoxidáveis ferríticos, austeníticos e superduplex, em condições 
de carregamento de 1 mA/cm2 em solução 0,1 M de NaOH. Estas diferenças nos valores 
do coeficiente de difusão do hidrogênio, mostram que no AISD existe uma grande 
solubilidade para o hidrogênio (H0) neste material. Assim, na coexistência de tensão e 
uma fonte de hidrogênio, a integridade do componente pode ser comprometida, pois a 
interação entre o hidrogênio e um defeito podem alterar bruscamente a tensão local, 
resultando em uma concentração de tensão superior a tenacidade à fratura estimada 
pelos testes realizados em condições ao ar. 
Há poucos estudos mostrando discussões relevantes sobre metodologias que 
permitem avaliar a redução da tenacidade à fratura em meios contendo hidrogênio por 
proteção catódica ou solução ácida contendo diferentes pressões parciais de H2S. 
Independentemente da fonte de hidrogênio, os desafios para o desenvolvimento de uma 
metodologia que permita avaliar a resistência à fratura assistida pelo meio estão 
relacionados com a combinação correta entre a taxa de carregamento e o tempo de 
hidrogenação e ainda com o procedimento de análise dos principais parâmetros obtidos 




experimentais que devem ser levados em conta (monitoramento do pH, a concentração 
da solução, o potencial aplicado e os dados de aquisição de carga e deslocamento) para 
obter resultados confiáveis. Em testes de CTOD onde a fonte de hidrogênio é a proteção 
catódica, em baixa pressão e temperaturas, o monitoramento dos principais parâmetros é 
menos problemática do que quando é utilizado H2S como fonte de hidrogênio, o que 
facilita o desenvolvimento de uma metodologia para avaliar o efeito deletério do 
hidrogênio nos testes de tenacidade à fratura. 
2.3.4.1 Mecanismos de Fragilização pelo Hidrogênio 
Ao longo do tempo, várias teorias foram propostas com o intuito de explicar a 
fragilização por hidrogênio. No entanto, não existe uma única teoria que explique 
completamente o fenômeno. Na prática, pode-se ter alguns micromecanismos atuando 
simultaneamente, prevalecendo um ou outro, dependendo das condições de ensaio e do 
material. De acordo com a literatura, quatro mecanismos são propostos para descrever a 
fragilização causada pelo hidrogênio nos materiais:  
1. formação de hidretos; 
2. decoesão aumentada pelo hidrogênio (HEDE – hydrogen enhanced 
decoesion); 
3. plasticidade local aumentada pelo hidrogênio (HELP – hydrogen 
enhanced local plasticity) 
4. empolamento pelo hidrogênio.  
Porém, os mecanismos relevantes para a ocorrência de trincamento sob tensão induzido 
pelo hidrogênio (TTIH), os quais podem ocorrer nos aços superdúplex submetidos à 
proteção catódica, são apenas HELP e HEDE [62,61,63]. 
O mecanismo HELP é baseado em observações que a presença do hidrogênio em 
solução sólida aumenta a mobilidade das discordâncias e cria regiões de alta 
deformação plástica localizada. O aumento dessa mobilidade é atribuída a diminuição 
da interação entre as discordâncias e outros obstáculos (como átomos de carbono e 
contornos de grão) na presença do hidrogênio. Assim as discordâncias movem-se para 
perto uma das outras e para perto dos obstáculos, produzindo empilhamentos mais 




deformação (onde o hidrogênio aumenta a mobilidade de discordâncias) estão 
circundadas de zonas menos dúcteis onde as discordâncias estão mais compactadas A 
tensão se concentra apenas nessas zonas mais duras que representam uma pequena 
porção da seção. Quando a tensão resultante nessas pequenas porções é maior que o 
limite de resistência a tração, a falha ocorre. Mesmo se, em nível muito localizado 
(microscópico), a plasticidade é aumentada pelo hidrogênio, a nível macroscópico o 
material apresenta comportamento frágil [64]. 
Através da Figura  25, Delafosse e Magnin (2001) explicaram o processo 
detalhadamente. Na etapa 1, o plano de deslizamento ativo na ponta da trinca ocorre nos 
planos (1 1 1). Em seguida há um aumento da plasticidade devido à produção de 
vacâncias e adsorção de hidrogênio. No terceiro estágio, as discordâncias a frente da 
ponta da trinca interagem com o obstáculo quando a tensão é aplicada. Considera-se 
como região “amolecida” a região onde a difusão ocorre e a região a frente de obstáculo 
como região endurecida. Com o acúmulo de discordâncias a tensão local tende a 
aumentar. No penúltimo estágio, o valor de KIC local é atingido, particularmente pela 
absorção de hidrogênio ao longo do plano de escorregamento. Assim ocorre um ponto 
de iniciação da trinca. Na última etapa o hidrogênio diminui a energia de coesão e a 
tensão normal pode ser suficiente para abrir a trinca ao longo do plano de 
escorregamento. Esse processo tem como característica levar a uma mudança periódica 
nos planos de trinca [61]. 
 
Figura  25: Esquema geral do processo de HELP descrito por Delafosse e Magnin [61]. 
O efeito do hidrogênio na mobilidade das discordâncias parece ser independente do 
tipo de discordância (aresta, mista, espiral). Além disso, este efeito está presente em 
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tende a iniciar desde o plano de escorregamento até a ponta da trinca (OLDEN et. al., 2007; 
OLDEN et. al. 2008; OLDEN et. al., 2009). 
Através da figura 8, Delafosse e Magnin (2001) propuseram-se a explicar o processo 
detalhadamente. Na etapa 1, o plano de escorregamento ativo na ponta da trinca depassivada 
ocorrer no plano {1 1 1}. Em seguida há um aumento da plasticidade devido à produção de 
vacâncias e adsorção de hidrogênio. No terceiro estágio, as discordâncias a frente da ponta da 
trinca interagem com o obstáculo quando a tensão é aplicada. Considera-se como região 
“amolecida”   a   região   onde   a   difusão   ocorre   por   ora,   e   a   região   a   frente   de   obstáculo   como  
região endurecida. Com o acúmulo de discordâncias a tensão local tende a aumentar. No 
penúltimo estágio, o valor de KIC local é atingido, particularmente pela absorção de hidrogênio 
ao longo do plano de escorregamento. Assim ocorre um ponto de iniciação da trinca. Na 
última etapa o hidrogênio diminui a energia de coesão e a tensão normal pode ser suficiente 
para abrir a trinca ao longo do plano de escorregamento. Esse processo tem como 
característica levar a uma periódica mudança nos planos de trinca. 
 
Figura 8 esquema geral do processo de HELP descrito por Delafosse e Magnin (2001). 
 
Enquanto o HEDE representa a visão clássica da fratura assistida por hidrogênio, o 
mecanismo HELP é mais pronunciado em materiais dúcteis, como é o caso dos aços 




diferentes microestruturas cristalográficas. Estudos realizados por ZANDER et al [65], 
mostram que o efeito do amolecimento depende da quantidade de hidrogênio. Foi 
observado que para altas concentrações de hidrogênio, houve um maior amolecimento 
explicado pela diferença na mobilidade das discordâncias. 
É importante salientar que, no caso dos aços inoxidáveis superduplex, a literatura 
recente aponta que além do HELP há outro mecanismo que atua simultaneamente para a 
ocorrência de trincamento sob tensão induzido pelo hidrogênio que é a decoesão 
aumentada pelo hidrogênio (HEDE - Hydrogen enhanced decohesion) que será 
discutido a seguir. Em ambos os modelos a fratura induzida pelo hidrogênio é 
considerada como um resultado da composição química, da deformação, concentração 
de hidrogênio e da tensão, porém o mecanismo de nucleação e crescimento são 
basicamente diferentes. Entretanto, não há um modelo que descreva perfeitamente a 
tensão na ponta da trinca e da tensão dentro da zona de processo afetada [61]. 
O mecanismo de decoesão aumentada pelo hidrogênio (HEDE) baseia-se na 
hipótese de que o hidrogênio intersticial diminui a força coesiva devido à dilatação da 
rede cristalina e, assim, diminuindo a energia para que ocorra a fratura. Isto implica que 
o hidrogênio diminui a barreira de energia tanto dos contornos de grão como dos planos 
de clivagem. A idéia é que a fratura se inicia na área de máxima tensão hidrostática a 
uma pequena distância na ponta da trinca. Com a diminuição da energia coesiva uma 
falha planar irá ocorrer. Se defeitos planares existirem no material, esses podem agir 
como armadilha para hidrogênio, com que o hidrogênio armazenado enfraquece a união 
dos defeitos planares. A tenacidade à fratura é descrita como função da tenacidade à 
fratura local (ponta da trinca) e do teor de hidrogênio [61]. 
Os seguintes fatores contribuem para que haja uma redução local e, 
consequentemente, global na tenacidade à fratura [61]: 
1. Dominância do modo I de carregamento 
2. Aumento da pressão ou da concentração interna de hidrogênio 
3. Alta segregação no contorno de grão 




Esse modelo é suportado pelo fato de que as fraturas decorrentes da fragilização 
ocorrem quase sem deformação plástica localizada e por argumentos termodinâmicos e 
não é suportado pela existência de locais onde há deformação plástica e não existem 
evidencias experimentais diretas que comprovem esse mecanismo em sistemas com 
pouca solubilidade do hidrogênio como os aços [66]. 
Em experimentos com AISD tracionado e com carregamento de hidrogênio gasoso 
(H2) foi observado um maior teor de hidrogênio na fase austenítica na ponta da trinca 
quando comparado com as ilhas de austenita em outras partes da matriz. Houve 
segregação de hidrogênio nos grãos da austenita no trajeto da ponta da trinca. Linhas de 
deslizamento típicas foram observadas na austenita, e a trinca teve uma propagação em 
forma de ziguezague, ver Figura  26. Esta característica pode estar relacionada com a 
interação de discordâncias móveis na ponta da trinca que aumentam a mobilidade do 
hidrogênio na austenita. Foi visto que a austenita somente atua como uma barreira para 
a propagação de trincas apenas se não houver presença de hidrogênio na austenita [61]. 
Enquanto o HEDE representa a visão clássica da fratura assistida por hidrogênio, o 




Figura  26: Trajetória da trinca mostrando os grãos austeníticos e detalhe da 
concentração de hidrogênio que aparece em branco na primeira imagem [61]. 
Entretanto o modelo CZM (do inglês, cohesive zone modelling) vem ganhando 
notoriedade nos últimos anos por ter a capacidade de descrever a distribuição de 
grains in the crack tip path. Typical slip lines were observed in the
austenite, and the crack was propagating in a zigzag manner, see
Fig. 16. It was suggested that this feature is related to the interac-
tion of mobile dislocations emitted at the cr ck tip in the austenite
phase which enhance the hydrogen mobility into the austenite
phase. This was checked by removing the hydrogen from the vac-
u m chamber for gaseous chargi g which resulted in crack arrest
in the austenite. This implies that the austenite phase acts as a bar-
rier for crack propagation only if it is not weakened by hydrogen
before it’s subjected to deformation. Micrographs of a crack pass-
ing the transition between ferrite and austenite in duplex steel
are presented in Fig. 17.
Abraham and Altstetter [36] performed tensile experiments of
thin 310 s stainless steel hydrogen charged specimens and found
a hardening effect with increasing hydrogen content upto 5 at%
hydrogen. Above this value a discontinuity in yield and loss in
hardening was observed, see Fig. 18. This stress relaxing behaviour
is consistent with the initiation of slip band behaviour (localized
shear) and the easy glide of dislocations as soon as the slip is
initiated.
Barnoush and Vehoff [37] employed the nano-indention tech-
nique to perform in situ measurements of the hydrogen effect on
nickel. Hydrogen was applied by cathodic charging in 0.05 M
Na2SO4 at potential of !1000 mV. A reduction of the shear stress
of approx. 28% was found. A typical load displacement curve show-
ing hydrogen induced pop-in behaviour is presented in Fig. 19. The
pop-ins are representative of dislocation glide at the point of max-
imum shear stress, hence these results also supports the HELP-
mechanism.
6. Recent approaches in FE modelling of hydrogen assisted
fracture
Most models attempting to describe hydrogen accumulation in
front of a crack tip addresses a loaded stationary notch or crack.
Few attempts are made in describing the hydrogen distribution
in connection to a moving crack. Cohesive zone modelling (CZM)
offers this possibility, and has recently been proposed as a suitable
method to handle the modelling of hydrogen assisted cracking.
Cohesive elements are useful in modelling bonded interfaces.
The elements can be pictured as two faces separated by a thick-
ness, which is close to zero. The relative motion of the top and bot-
tom faces in the thickness direction represents opening or closing
of the interface [10].
The CZM approach is appealing due to the fact that it do not re-
quire a response in the bulk of the material as in the traditional
damage mechanics approach. The only material response that
has to be defined is the traction separation law (TSL) in a thin strip
or a small zone of interface cohesive elements ahead of the crack.
The TSL represents the relationship between the cohesive stress (r)
and the crack opening (d), see Fig. 20. The area below the curve is
known as the cohesive energy (Cc).
Fig. 15. Hydrogen shielding (a) plot of the normalized shear stress as a function of separation distance for two edge dislocations on the same slip plane with and without
hydr gen; (b) disl ca ion pileup at a grai b u dary in 310 stainless steel; (c) effect of introducing 90 (torr) of H gas on the dislocation pileup and (d) comparison image
[34].
Fig. 16. Ion p obe im ge and schematic microstructure nd hydrogen path in
austenite grains concerned with a crack. Hydrogen appears white in the ion probe
image [35].




hidrogênio com a movimentação de trinca, sem ter que levar em conta detalhes 
micromecânicos. Trata-se de uma aproximação atraente, visto que não é necessária uma 
resposta do interior do material como na tradicional aproximação por dados mecânicos. 
Simplesmente é modelado através da redução de energia de ligação devido à presença 
de hidrogênio. A fratura tende a ocorrer na região de interface da zona coesiva, 
dependendo da concentração fixa de hidrogênio acumulado e do potencial químico do 
hidrogênio presente [61,67]. 
Os elementos coesivos podem ser vistos como duas faces separadas por uma 
espessura que é quase próxima a zero. A movimentação relativa das faces superior e 
inferior representa a abertura ou fechamento da interface. A lei de tração-separação, ou 
TSL (do inglês, traction-separation law), descreve bem a quantidade de energia 
requerida para criar novas superfícies. É possível através desta descrever a tensão 
coesiva, a separação entre as faces e a energia de separação critica inerente [61,67]. 
A decoesão frágil representa a rápida separação sem uma substancial atividade de 
discordância e pode ser considerado um processo próximo a HEDE. A emissão por 
discordância representa a situação próxima a HELP onde existe uma grande deformação 






Diante do que foi apresentado, o trabalho tem como objetivo avaliar a perda da 
tenacidade à fratura do metal de base e de juntas soldadas de aço inoxidável 
superduplex UNS S32750 com dois diferentes aportes térmicos na presença de 
hidrogênio, decorrente de proteção catódica com diferentes tempos de hidrogenação. O 
procedimento utilizado nos testes de tenacidade à fratura será conforme descrito na 
norma ASTM E1820. Com isso, tenta-se agregar conhecimento do ponto de vista de 






4 MATERIAIS E MÉTODOS 
4.1 Material Utilizado 
O desenvolvimento do trabalho partiu de amostras extraídas de um tubo de aço 
inoxidável superduplex UNS S32750. A composição química do aço utilizado é 
apresentada na Tabela  6, bem como seu PREN. 
 
Tabela  6: Composição química e PREN do aço UNS S32750. 
Material 
% wt  
PREN 
C Cr Ni Mo N Cu W Fe 
UNS 
S32750 
0,031 25,38 6,72 3,80 0,21 0,136 0,020 Bal ≈ 41,4 
  
4.2 Soldagem 
Foram realizadas soldagens circunferenciais em um tubo com 19,05 mm de 
espessura de parede e 203,20 mm de diâmetro externo através do processo TIG 
(Tungsten Inert Gas) orbital automático com adição de arame frio. A geometria e as 
dimensões do chanfro meio V é apresentado na Figura  27. 
 
Figura  27: Geometria e dimensões da junta soldada. 
Foram utilizados dois diferentes aportes de calor: 1,1 e 2,0 kJ/mm. Como gás de 
proteção foi utilizado a composição 30% He + 2% N2 + Balanço de Ar e como gás de 
purga 100% N2 (o gás de purga somente foi utilizado durante a execução dos passes de 
raiz e de reforço). Já o consumível utilizado foi o SFA 5.9 25.9.4 NL (25%Cr + 9,5% Ni 





4.3 Caracterização Microestrutural 
4.3.1 Quantificação de Fases 
Os corpos-de-prova submetidos a quantificação de fases foram lixados com lixas 
desde granulometria  # 120 µm até # 1500 µm, polidos com pasta de diamante (3 µm e 1 
µm) e, em seguida, atacados quimicamente. O ataque químico consiste na imersão por 
60s dos corpos-de-prova na solução de Behara adaptado (60ml de H20, 40ml de HCl e 
1g de K2S2O5).  
Para quantificação das fases intermetálicas o procedimento de lixamento utilizado 
foi a mesmo da etapa anterior, seguido de polimento eletrolítico na solução com 60 ml 
ácido perclórico + 940 ml etanol, 3 volts por 60 segundos. O ataque foi realizado em 
duas etapas: primeiro passo foi o ataque eletroquímico na solução de ácido oxálico 10% 
(3 volts por 12 segundos) e o segundo passo foi o ataque na solução NaOH 20% (3 volts 
por 20 segundos). Esse procedimento foi adotado com o objetivo de, primeiramente, 
revelar a presença de possíveis nitretos de cromo (Cr2N ou CrN) e, em seguida, revelar 
a localização desses nitretos (intragranular ou intergranular na fase ferrítica) e a 
presença de fases intermetálicas deletérias (σ, χ).  
A análise dos corpos-de-prova foi realizada através do microscópio Zeiss acoplado 
com capturador de imagens. Foram feitas 20 micrografias de cada amostra com 
aumento de 200x por meio do software AxioVision Rel. 4.7, conforme procedimento 
descrito na norma ASTM E1245. O tratamento das imagens e a quantificação das fases 
foram realizados por meio dos softwares Image-Pro Plus e Adobe Photoshop 7.0.  
4.4 Fractografias 
As fraturas dos corpos-de-prova foram primeiramente documentadas com o 
auxílio do estereoscópio da marca Zeizz® Stemi 2000 C, que proporciona avaliações 
com aumento de até 50 x da superfície. As superfícies de fratura foram posteriormente 
analisadas no microscópio eletrônico de varredura Zeiss EVO MA 25. As análises 
fractográficas foram analisadas com o intuito de identificar o micromecanismo de 




4.4.1 Microscopia Eletrônica de Varredura 
Foram realizadas análises pela técnica de Difração de Elétrons Retroespalhados 
(EBSD - Electron Backscatter Diffraction) em um microscópio eletrônico de varredura 
de alta resolução Zeiss EVO MA 25 operado a 20 kV. As amostras foram preparadas 
metalograficamente utilizando lixas de até # 1500 de granulometria e polimento 
eletrolítico utilizando solução de ácido perclórico (960 ml de etanol e 40 ml de ácido 
perclórico) a 3 V por 30 s.  
A região de análise das amostras antes do ensaio foi na ponta da pré-trinca de 
fadiga e, após o ensaio, as amostras foram analisadas na região de processo de fratura. O 
intuito foi de verificar através da contagem de contornos de baixo ângulo o grau de 
encruamento sofrido pelas amostras após o ensaio de tenacidade à fratura ao ar. Todas 
amostras foram analisadas com magnificação de 1500x utilizando um passo de 0,5-0,6 
µm, diâmetro do feixe (spot size) de 0,59  µm e uma distância de trabalho (WD) de 18 
mm.  
Também foram analisadas no microscópio eletrônico de varredura as superfícies 
de fratura dos corpos-de-prova após os ensaios. 
4.5 Ensaio de Tenacidade à Fratura com Descarga Parciais 
Os cálculos e ensaios para a obtenção das curvas J-R e valores de CTOD de carga 
máxima foram realizados de acordo com a normas ASTM E 1820 [31], BS 7448 parte 1 
e parte 2 [27,28].  
Foram utilizados corpos-de-prova com geometria de flexão em 3 pontos, SE(B), 
com entalhe localizado no metal de solda seguindo a orientação NP conforme a Figura  
28, atendendo as especificações das normas em estudo e com as principais dimensões 
do corpo-de-prova utilizadas para determinação dos valores de CTOD e para a obtenção 





Figura  28:  Orientação NP do plano da trinca para as amostras soldadas do teste de 
tenacidade à fratura. (Adaptado de [28]) 
A seguir, na Tabela  7 podemos observar as principais dimensões dos corpos-de-
prova de acordo com cada condição 
Tabela  7: Principais dimensões dos corpos-de-prova e suas respectivas condições. 
 W (mm) B (mm) a0/W 
Metal de Base 15 7,5 0,5 
1,1 kJ/mm 28 14 0,5 
2,0 kJ/mm 28 14 0,5 
 
Os ensaios foram realizados a temperatura ambiente utilizando a técnica de corpo-
de-prova único através do método de descargas parciais. Foram realizados ensaios ao ar 
para o metal de base (MB) e juntas soldadas com aporte de 1,1 kJ/mm (1,1) e 2,0 kJ/mm 
(2,0). Também foram realizados ensaios hidrogenados em que os corpos-de-prova de 
foram submetidos a cargas de hidrogênio por diferentes períodos de tempo. Todas as 
condições (MB, 1,1 e 2,0) foram hidrogenados por 15 e 30 dias, além disso, para a junta 
soldada com 1,1 kJ/mm e para o metal de base foram realizados também ensaios com 60 
dias de hidrogenação. As condições de ensaios presentes no trabalho estão apresentadas 
no resumo da Figura  29. Os corpos-de-prova das condições como hidrogenado foram 
hidrogenados previamente e para a realização do ensaio, foram transferidos para a 
máquina de teste e todas as condições de hidrogenação foram mantidas durante a 





















Figura  29: Condições que foram utilizadas para o trabalho apresentando a taxa de 
carregamento do ensaio de tenacidade à fratura e a condição do meio em que ocorrerão os 
testes. 
Em função das dinâmicas pouco amortecidas, não linearidades intrínsecas e 
incertezas paramétricas em sistemas servo hidráulicos, o controle preciso para estas 
máquinas em baixas velocidades se torna difícil e complexo [68]. Assim, para o escopo 
deste trabalho, o qual envolve a execução de ensaios de tenacidade à fratura em meios 
agressivos com baixas velocidades de carregamento, foi escolhido como bancada de 
teste uma máquina servo elétrica de fabricação própria do LNDC. As máquinas servo 
elétricas apresentam poucas não linearidades, além de serem sistemas muito mais 
simples, o que as torna de mais fácil controle e de melhor precisão, especialmente para 
ensaios de baixas velocidades [69]. Na Figura  30 pode ser observado um esquemático 























Figura  30: Esquemático da máquina servo elétrica utilizada no ensaios.  
A máquina em questão consiste de um conjunto formado basicamente por uma 
estrutura mecânica com um eixo vertical móvel em seu centro, um servo motor elétrico 
de corrente contínua com seu respectivo acionador de potência, um sistema eletrônico 
para instrumentação, aquisição de dados e controle e um computador pessoal (PC). Por 
meio de softwares, também desenvolvidos no LNDC, comandos são enviados do PC ao 
acionador de potência, imprimindo uma velocidade constante de rotação ao eixo do 
motor.  
4.5.1 Pré-trincamento por Fadiga 
As superfícies externas dos corpos-de-prova foram lixadas e foram marcados dois 
riscos perpendiculares à ponta do entalhe (confeccionado por eletroerosão) nas 
distâncias de 1,5 mm e 2,0 mm, com o intuito de auxiliar no acompanhamento do 





Figura  31: Corpo-de-prova preparado para realização do pré-trincamento por fadiga. 
Após a marcação, os corpos-de-prova foram submetidos a um carregamento 
cíclico de forma a propagar uma pré-trinca por fadiga da ponta do entalhe até, 
aproximadamente, a segunda marcação. A força máxima durante o ensaio é calculada a 
partir da equação ( 19 ). O valor da força mínima deve ser calculado a partir da equação 
( 20 ). 
 !!á! =
!(! − !)!(!!" + !!)
4!  




 ( 20 ) 
Sendo B a espessura do corpo-de-prova, W a altura, a o comprimento nominal da 
trinca, !!" é a tensão de escoamento e !! é o limite de resistência do material e S é a 
distância entre os roletes. 
4.5.2 O Teste de Fratura 
De acordo com BS 7448-1 a faixa de ! que deve ser utilizada é de 0,5 
MPa.m0.5.s-1 a 3,0 MPa.m0.5.s-1 (≈ 15,82 N.mm-3/2.s-1 a 94 N.mm-3/2.s-1). No entanto, 
nesta faixa, não foi possível detectar o efeito deletério do hidrogênio no AISD durante 
os testes preliminares, possivelmente devido ao baixo coeficiente de difusão de 
hidrogênio neste tipo de aço. Portanto, com o intuito de melhor avaliar a influência da 
taxa de carregamento na difusividade e efeito deletério do hidrogênio, o valor de ! 
escolhido para os ensaios realizados foi de 0,897 N.mm-3/2.s-1 (0,01 mm/min).  
Para a realização do ensaio, o corpo-de- prova foi alinhado e centralizado na 





Figura  33 para um ensaio hidrogenado. Em seguida, foi feita a calibração do 
equipamento e do “clip-gauge” (extensômetro) para garantir que sejam obtidos valores 
precisos da carga, CMOD e deslocamento na linha de carga (LVDT - Linear Variable 
Differential Transformer). 
 
Figura  32: Disposição do corpo-de-prova e do extensômetro durante o ensaio ao ar. 
 
 
Figura  33: Montagem do ensaio de tenacidade à fratura em meio hidrogenado. 
A programação da sequência de ensaio e os parâmetros utilizados foram 










na Figura  34. Os corpos-de-prova foram carregados sob controle de carregamento até 
50% da carga máxima calculada para o procedimento de pré́-trincamento. Quando 
atingido esse valor, ocorreram 3 ciclos de descarregamento e carregamento com o 
intuito de se calcular o tamanho da trinca inicial teórico a partir do valor da compliance. 
Os 3 ciclos iniciais ocorrem até 100% da carga máxima calculada no procedimento de 
pré́-trincamento. Durante o ensaio, os corpos-de-prova foram carregados sob controle de 
deslocamento e sequências de descarregamento e carregamento eram realizadas em 
intervalos pré́-determinados, usando como referência o deslocamento do clip-gauge. 
Como pode ser observado no detalhamento da Figura  34, o software permite que o 
corpo-de-prova seja carregado com controle de deslocamento usando como referência a 
abertura do clip-gauge, CMOD, ou o deslocamento da linha de carga, LVDT. Após 
ultrapassar a carga máxima do corpo-de-prova durante o ensaio, foram realizadas mais 
algumas descargas e, assim, o ensaio foi interrompido. 
 
Figura  34: Software Test Control 4 desenvolvido pelo LNDC para ensaios de 
tenacidade à fratura para construção de curvas J-R com detalhamento da opção para realizar o 
ensaio sob controle de deslocamento pelo CMOD ou LVDT. 
Após o ensaio os corpos-de-prova foram submetidos a um tratamento de 
tingimento térmico, “heat tinting”, que consiste de aquecimento na temperatura de 
500ºC por 4 horas e resfriados ao ar. Esse procedimento, baseado na norma  ASTM 
E1820-08 [31], tem como objetivo oxidar a superfície do corpo-de-prova e assim 




trinca durante o teste.  Em seguida, os corpos-de-prova foram fraturados totalmente para 
facilitar a visualização e medição dos comprimentos da trinca. Esse rompimento foi 
realizado por resfriamento de nitrogênio líquido, no qual os corpos-de-prova são 
levados a uma temperatura critica e depois rompidos na própria máquina de ensaio de 
fratura. Na Figura  35 podemos observar a estereoscopia da superfície de fratura do CP 
após a realização do “heat tinting”.  
 
Figura  35: Estereoscopia da superfície de fratura do corpo-de-prova após o “heat 
tinting”. 
Para a construção das curvas de resistência é preciso medir os valores iniciais e 
finais da trinca de fadiga. Essa medição foi realizada a partir das fotos da superfície de 
fratura dos corpos-de-prova obtidas por projetor de perfil e estereoscópio. O mesmo 
procedimento para medir a trinca de fadiga foi utilizado para as medições do 
crescimento estável (Δa). Os cálculos e a medição foram realizados seguindo 
procedimento descrito na norma BS 7448-1. A Figura  36 apresenta as medições 
realizadas do comprimento da trinca de fadiga e da propagação do crescimento estável 
da trinca após o tratamento de tingimento térmico realizado ao término do ensaio de 
CTOD. A equação ( 21 ) apresenta o cálculo do valor de a0, comprimento da trinca de 
fadiga após o ensaio medido da superfície do corpo-de-prova até o limite onde há 



















Figura  36: Metodologia para medir o comprimento da trinca de fadiga e da propagação 
do crescimento estável da trinca (em azul a trinca de fadiga e em vermelho o crescimento 
estável da trinca, Δa). 
Sendo assim, ao valor medido deve então somar o comprimento do entalhe “e” 
para a obtenção do tamanho da trinca. A relação do tamanho da pré́-trinca e as 
dimensões dos corpos-de-prova devem seguir os seguintes critérios: 
1. 0,45 ≤ !!! ≤ 0,70; 
2. A propagação da trinca por fadiga deve ser maior que 1,3 mm ou 2,5% da 
profundidade da amostra, W, o que for maior; 
3. A diferença entre duas medidas de comprimento da trinca de fadiga, após o teste 
de CTOD, na superfície da amostra não deve ser maior que 15% da média entre 
as duas medições à 1% das extremidades. 
4.5.3 Curvas de Resistência J-R 
Os cálculos necessários para a construção das curvas J-R foram realizados de 
acordo com a norma ASTM E1820 e são explicados no próximo tópico.  
4.5.3.1 Tratamento dos Dados 
Dado que o tamanho da trinca muda continuamente durante o teste de curva J-R, 
a integral J deve ser calculada incrementalmente. Para o método de descargas parciais, a 




tamanho da trinca também é atualizado. Para estimar os valores, J deve ser dividido em 
duas componentes, elástica e plástica [42]: 
 ! = !!" + !!" (22) 






Onde o fator de intensidade de tensões instantâneo, K(i), é calculado a partir da carga e 




!(!/!) ( 24 ) 
A componente plástica de J é calculado de acordo com a equação a seguir: 
!!" ! = !!" !!! +
!!"(!−1)
!(!!!)






( 25 ) 
Onde:  
!!"(!!!) = 1,9 e !!"(!!!) = 0,9 (26 ) 
se o deslocamento da linha de carga for utilizado para calcular Apl e, 

















se o deslocamento do clip-gauge foi utilizado para medir Apl [31]. 
Na equação ( 25 ) o cálculo de J plástico representa a parcela plástica corrigida 
devido ao crescimento da trinca, sendo obtida através de duas etapas: a primeira pela 
adição da parcela existente Jpl(i-1) e , em seguida, modificando o resultado total 
acumulado para realizar a correção devido ao crescimento da trinca [70]. 
 A partir dos valores do tamanho de trinca inicial (a0), crescimento de trinca (Δa) 




descarregamento parcial gera um par (J-Δa), dando origem à curva J-R mostrada na 
Figura  37. 
 
Figura  37: Definição das linhas de construção para qualificação de dados [31]. 
Para que a curva J-R tenha crescimento de trinca controlado por J, os valores 
obtidos de integral J e correspondentes extensões de trinca devem estar contidos numa 
região delimitada pelos valores de Jmáx (máxima integral J) e a Δamáx (máxima extensão 




( 29 ) 
 ∆!!á! = 0,25!! ( 30 ) 
 
A construção da curva J-R, como mostra a Figura  37, deve seguir os seguintes passos: 
• Calcular o tamanho da trinca conforme as equações  ( 31 ) e ( 32 ): 
 
lnJ 5 lnC11C2lnS ∆ak D (A9.5)
where k = 1.0 mm or 0.0394 in. Use only the data which
conform to the requirements stated in the previous sections.
Draw the regression line as illustrated in Fig. A9.1.
A9.6.6 The intersection of the regression line of A9.6.5 with
the 0.2-mm offset line defines JQ and ∆aQ. To determine this
intersection the following procedure is recommended.
A9.6.6.1 As a starting point estimate an interim JQ(1) = JQ(i)
value from the data plot of Fig. A9.1.




10.2 mm ~0.008 in.! (A9.6)
A9.6.6.3 Evaluate an interim JQ(i+1) from the following
power law relationship:
JQ~i11! 5 C1 S ∆a ~i!k D C2 (A9.7)
where k = 1.0 mm or 0.0394 in.
A9.6.6.4 Increment i and return to A9.6.6.2 and A9.6.6.3 to
get ∆a(i) and interim JQ(i+1) until the interim JQ values
converge to within 62 %.
A9.6.6.5 Project the intercepts of the power law curve with
the 0.15-mm (0.006-in.) and the 1.5-mm (0.06-in.) exclusion
lines vertically down to the abscissa. This indicates ∆amin and
∆alimit , respectively. Eliminate all data points that do not fall
between ∆ min and ∆alimit as shown in Fig. A9.1. Also eliminate
all data points which lie above the limiting J capacity where
Jlimit = boσY ⁄ 7.5. The region of qualified data is shown in Fig.
A9.2.
A9.6.6.6 At least five data points must remain between
∆amin, ∆alimit, and Jlimit. Data point spacing must meet the
requirements of A9.6.4. If these data points are different from
those used in A9.6.6 to evaluate JQ, obtain a new value of JQ
based only on qualified data.
A9.7 If the specimen fails by instability or the onset of
cleavage without a J-∆a point exceeding the 0.5 mm offset line,
an alternative data set can be used to obtain JQ. In this case at
least 4 data points shall be in Region A of Fig. A9.2 and at least
one of these points shall fall between the 0.2 mm (0.008 in.)
offset line and the 0.5 mm (0.02 in.) offset line. The data
available is fit with the same power law procedure of A9.6.6.1
FIG. A9.1 Definition of Construction Lines for Data Qualification
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Linha de Exclusão 0,15 mm
JQ










! = 0,999748−  3.9504! +  2,9821!
! −  3,21408!! +  51,51564!!
−  113,031!! 
( 31 ) 
 ! = 1!!!"!!
!/4 + 1
 
( 32 ) 
Onde !! = (∆!!/∆!) na sequência de descarregamento/carregamento, !! é o 
deslocamento da abertura da trinca e !! = ! − ! − !! !/! ou !! = ! para 
corpos de prova sem entalhe lateral, que é o caso do presente estudo. 
• Calcular os valores de crescimento da trinca (Δai) para a descarga i-ésima 
através de: ∆!! = !! − !!! 
• Plotar os pares Ji-Δai calculados a partir das equações citadas anteriormente. 
• Plotar a linha de embotamento de acordo com a seguinte equação: ! = !!!∆!, 
onde M=2 ou pode se determinar M a partir dos dados obtidos no teste. 
• Plotar uma linha paralela à linha de embotamento deslocada por um valor de 0,5 
mm. 
• Plotar duas linhas de exclusão paralelas à linha de embotamento interceptando o 
eixo das abscissas em 0,15 mm e a outra em 1,5 mm. 
• Observar que ao menos um ponto deve estar localizado entre a linha de exclusão 
0,15 mm e a uma linha 0,5 mm. E também ao menos um ponto deve estar 
posicionado entre a linha 0,5 mm e a linha de exclusão 1,5 mm. 
• Realizar um ajuste de curva segundo a seguinte equação: ln ! = ln!! +
!! ln∆!, usando apenas os dados que estejam compreendidos entre as linhas de 
exclusão e a linha Jlimite. Ao menos 5 pontos devem ser usados para 
determinação da curva. 
• Definir o valor candidato do J de iniciação (JQ) pela intersecção desta curva com 
uma reta paralela à linha de embotamento deslocada de 0,2 mm. 
• O valor de JQ será́ considerado como um valor de tenacidade à fratura JIC se: 
§ ! > 10!!/!! 





4.6 Ensaio de Hidrogenação (Proteção Catódica) 
Para a hidrogenação das amostras foi utilizado uma célula desenvolvida pelo 
Laboratório de Ensaios não-Destrutivos, Corrosão e Soldagem - LNDC, conforme 
modelo ilustrado na Figura  38.  
 
Figura  38: Modelo esquemático da célula utilizada para a hidrogenação dos corpos-de-
prova. 
A proteção catódica imposta torna a superfície dos corpos-de-prova redutora, ou 
seja, impede a oxidação do material. A imposição de sobrepotenciais catódicos no 
material permite que os íons H+, formados durante a eletrólise da solução, se reduzam 
na superfície do tubo, formando gás H2 e evoluindo na forma de bolhas. Entretanto, nem 
todos os íons H+ serão transformados em gás, permitindo que o hidrogênio na forma 
atômica consiga se difundir para a microestrutura do material. 
A configuração da célula para hidrogenação é de três eletrodos. O contra-eletrodo 
de grafite, o de referência de calomelano saturado e os de trabalho sendo os corpos-de-
prova de CTOD. O equipamento utilizado para aplicação da sobretensão de -1100 mV 
foi uma fonte da marca OMNIMETRA INSTRUMENTOS modelo PG-05. O ensaio foi 
realizado a temperatura ambiente em solução aquosa de NaCl com concentração de 3,5 




inicial, antes da aplicação da proteção catódica, foi mantido entre 5,9 – 6,2 e após o 
ensaio com -1100 mV, ficou entre 5,4 – 5,8. 
Com o intuito de facilitar a entrada do hidrogênio na região do entalhe, inicialmente 
os corpos-de-prova de prova foram pintados com uma fita isolante líquida da marca 
Quimatic (vermelha ou azul) deixando exposta apenas a área do entalhe e da pré-trinca, 
como mostra a Figura  39. Nos ensaios preliminares com baixo tempo de hidrogenação, 
foram obtidos resultados satisfatório. Após 96 horas de hidrogenação foi possível 
observar uma queda na tenacidade do material devido a fragilização por hidrogênio. No 
entanto, para maiores tempos de hidrogenação, foi observado a formação de um filme 
espesso e de alta aderência na superfície do corpo-de-prova, que acreditamos que seja 
um fator determinante para dificultar a difusão do hidrogênio para o interior do material. 
Na Figura  40 pode ser observado o filme formado após a hidrogenação por 30 dias.  
  
 
Figura  39: Corpo-de-prova pintado para os ensaios preliminares. 
 
Figura  40: a) corpo-de-prova pintado após 30 dias de hidrogenação e b) detalhe do 






Sendo assim, para os ensaios que serão apresentados no próximo capítulo, a 
hidrogenação dos corpos-de-prova foi feita sem a pintura de fita isolante líquida. Os 
corpos-de-prova foram devidamente desengordurados e apenas o contato elétrico foi 
isolado como pode ser observado na Figura  41. Os corpos-de-prova foram 
hidrogenados previamente pelo tempo determinado de cada condição e para a realização 
dos ensaios foram mantidas as mesmas condições de hidrogenação durante todo o teste. 
 
 
Figura  41: Corpo-de-prova preparado para hidrogenação prévia dos ensaios de 




5 RESULTADOS E DISCUSSÃO 
Dentre as condições que foram utilizadas para o trabalho mostradas anteriormente 
na Figura  29, será apresentado neste capítulo os resultados do metal de base e das 
juntas soldadas com aporte térmico de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm com ensaios ao ar, após 
15 e 30 dias de hidrogenação. Para a junta soldada com 1,1 kJ/mm e para o metal de 
base também são apresentados os resultados com 60 dias de hidrogenação. 
5.1 Caracterização Microestrutural 
Foi realizada a caracterização microestrutural no microscópio óptico como 
descrito no capítulo anterior. A seguir, na Figura  42, podem ser observados os 
mosaicos das seções transversais dos cordões de solda das juntas soldadas com os 
aportes térmicos 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm.  
 
Figura  42: Mosaico da junta soldada a) com aporte térmico de 1,1 kJ/mm e b) com 









Pode ser observado que a junta soldada com aporte mais baixo apresentou um 
maior número de reaquecimentos, devido ao maior número de passes para o 
preenchimento da  junta do que a soldada com aporte de 2,0 kJ/mm. A maior velocidade 
de soldagem fez com que fosse necessário um maior número de passes para o 
preenchimento da junta devido à pequena quantidade de metal depositado em cada 
passe. Sendo assim, possível observar as regiões que sofreram reaquecimento pelos 
passes posteriores.  
Na Figura  43 é apresentada a microestrutura do metal de base analisado, onde a 
fase escura corresponde à matriz ferrítica. A microestrutura do metal de base é 
constituída por ilhas alongadas de austenita dispersas em uma matriz semicontínua de 
ferrita. A imagem da Figura  43 é um exemplo de micrografia que foi utilizada para a 
quantificação do metal de base (MB). 
 
Figura  43: Micrografia do metal de base (MB) com aumento de 200x. A região preta 
corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica. 
A Figura  44 e a Figura  45, apresentam as micrografias obtidas nas análises 
microestruturais das amostras soldadas com aportes térmicos de 1,1 kJ/mm e  Figura  46 
e Figura  47 apresentam as micrografias para as amostras soldadas com aporte térmico 





Figura  44: Micrografia com aumento de 200x da amostra soldada com aporte térmico 
de 1,1 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica. 
 
Figura  45: Micrografia com aumento de 500x da amostra soldada com aporte térmico 









Figura  46: Micrografia com aumento de 200x da mostra soldada com aporte térmico de 
2,0 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica. 
 
Figura  47: Micrografia com aumento de 500x da mostra soldada com aporte térmico de 
2,0 kJ/mm. A região preta corresponde à fase ferrítica e a branca, à fase austenítica. 
 
Como pode ser observado, o % de γ2 é mais significativo nas regiões entre os 
cordões da solda para amostra soldada com alto aporte térmico (menor taxa de 





com baixo aporte térmico. Já com relação ao % de γWidmantätten este tem seu processo de 
precipitação mais competitivo com a precipitação γ2 na amostra soldada com baixo 
aporte térmico, principalmente, devido a maior taxa de resfriamento. Para a amostra 
soldada com alto aporte térmico a baixa taxa de resfriamento favorece a formação de γ2 
com diferentes tamanhos, dependendo da região onde se formam (dentro ou entre os 
cordões) e o processo de precipitação de γWidmantätten é bem menos intenso. Para melhor 
visualização na Figura  48 é apresentado um esquema mostrando as diferentes regiões 
supracitadas (entre os cordões e dentro dos cordões de solda). 
 
Figura  48: Esquema mostrando as diferentes regiões em função do aporte de calor. 
 
Esse efeito pode ser mais bem percebido através da caracterização 
microestrutural realizada no microscópio eletrônico de varredura, como apresentado 





Figura  49: Imagem de microscopia eletrônica de varredura gerada por elétrons 
secundários das amostras soldadas com aporte térmico de 1,1 kJ/mm (a)  em 500x e (b) em 
1000X e das amostras soldadas com aporte térmico de 2,0 kJ/mm (c) em 500x e (d) em 1000x. 
 Com o intuito de identificar fases deletérias, no decorrer da etapa de 
caracterização microestrutural foi realizado o ataque químico eletrolítico NaOH 40% 
com 2 V por 2 minutos, porém nas amostras de ambos os aportes térmicos não foi 
encontrada nenhuma fase deletéria (σ, χ). Sendo assim, possível afirmar que o 
mecanismo predominante de decomposição da fase de ferrita em γ2 foi a reação α → 
CrN / Cr2N + γ2. 
A partir das micrografias foi calculada a fração volumétrica da ferrita e da 
austenita para as diferentes condições analisadas. A quantificação foi realizada próximo 
a região da pré-trinca de fadiga tanto para os corpos-de-prova de metal de base como 





Tabela  8: Quantificação de fases segundo ASTM E1245-03 [72] nas amostras soldadas 











MB 54,76 ± 5,19 45,24 ± 5,19 
1,1 kJ/mm 43,13 ± 2,33 56,87 ± 2,33 
2,0 kJ/mm 48,69 ± 3,47 51,31 ± 3,47 
A partir desses resultados pode-se concluir que a distribuição da fração 
volumétrica das fases no material está de acordo com as normas ISO 15156-3 e 
NORSOK M001, ou seja, onde o percentual em peso de ferrita deve ser maior que 35% 
e menor que 65% e maior que 30% e menor que 70%, respectivamente [73]. Pode ser 
observado que a quantidade de austenita tem um pequeno aumento nas amostras 
soldadas com maior aporte. Isso ocorre devido a menor taxa de resfriamento para a 
junta soldada com 2,0 kJ/mm, acarretando em maior tempo de permanência do metal de 





5.2 Ensaios Preliminares de Descargas Parciais 
Os ensaios preliminares de descargas parciais foram realizados segundo a norma 
ASTM E1820. A seguir é apresentado o gráfico gerado durante o ensaio preliminar ao 
ar do metal de base. A Figura  50 apresenta o gráfico F x CMOD com os registros de 
CMOD até o valor máximo permitido pelo clip-gauge utilizado e a Figura  51 apresenta 
o gráfico F x LVDT com os registros do deslocamento da linha de carga até o final do 
ensaio. 
 
Figura  50: Gráfico F x CMOD obtido durante ensaios preliminares realizados ao ar dos 






















Figura  51: Gráfico F x LVDT obtido durante ensaios preliminares realizados ao ar dos 
corpos-de-prova de metal de base. 
A rigidez do corpo-de-prova durante o ensaio de descargas parciais depende do 
tamanho da trinca e ligamento remanescente, ou seja, maiores tamanhos de trinca 
resultam em uma menor rigidez. Uma medida quantitativa dessa rigidez é obtida através 
do uso da compliance, que é definida como o inverso da rigidez. Consequentemente, é 
esperado que, após o carregamento durante o ensaio, a compliance aumente à medida 
que ocorre crescimento de trinca. Entretanto, nos ensaios preliminares do presente 
trabalho, valores negativos de (Δa) foram detectados, houve uma diminuição no valor de 
compliance ao longo do ensaio.  
Os ensaios preliminares foram realizados de acordo com a norma ASTM E1820, 
realizando descargas em um intervalo de deslocamento de CMOD de no máximo 
0,01W. Para esses corpos-de-prova os intervalos entre as descargas parciais foram de no 
máximo 0,15 mm. Foi observado que a inclinação (1/C) das linhas geradas por cada 
descarregamento parcial estava aumentando ao longo do ensaio e, consequentemente, a 
compliance diminuindo, ou seja, demonstravam um aumento de rigidez acompanhado 
de um retardo no tamanho da trinca, o que não era constatado após a fratura completa 
do corpo-de-prova. A Figura  52 apresenta o crescimento negativo aparente da trinca do 





















anteriormente, esse crescimento negativo da trinca indicaria uma diminuição na 
compliance durante o carregamento.  
 
Figura  52: Medidas de compliance realizadas durante ensaio preliminar do metal de 
base de AISD ao ar.  
As principais dificuldades quanto à utilização desta técnica diz respeito aos 
efeitos de plasticidade, característica dos metais com elevada ductilidade e tenacidade. 
A ocorrência de valores negativos de tamanho de trinca inicial (Δa) é frequente no 
método de descargas parciais para construção de curvas J-R. Há diversos estudos 
relatando a ocorrência desse fenômeno geralmente associado ao tunelamento na frente 
da trinca [74,75,76]. O corpo-de-prova exibe uma grande deformação em suas 
superfícies laterais devido ao baixo estado triaxial de tensão, fazendo com que a trinca 
se propague mais rápido na porção central do corpo-de-prova. Na Figura  53 pode ser 
observado um exemplo de superfície de fratura com tunelamento. Entretanto, não foi 































Figura  53: Superfície de fratura evidenciando a ocorrência de tunelamento da trinca 
(adaptado de [77]). 
A ocorrência de valores negativos de Δa é relatada na literatura para estágios 
iniciais do carregamento e uma das soluções que, geralmente, é utilizada é a omissão 
dos pontos de dados negativos, ou seja, os dados que antecedem a compliance mínima 
são descartados [74]. Uma proposta de C.S. Seok [78] foi deslocar os dados de J por 
uma determinada distância em que todos os dados negativos fossem deslocados até 
linha de embotamento da curva J-R. Contudo, nos ensaios preliminares do presente 
trabalho foram detectados valores negativos de crescimento de trinca ao longo de todo 
ensaio, não apenas nos estágios iniciais de carregamento.  
É possível que os ciclos sucessivos de descarregamento e carregamento parciais 
estejam promovendo aumento significativo na densidade de discordâncias, ou seja, 
encruando o material, e assim fazendo com que a flexibilidade (compliance) do corpo-
de-prova diminua acarretando em valores negativos de Δa.  
Logo, com o intuito de investigar, verificar e buscar explicações plausíveis acerca 
do efeito de encruamento provocado pelas sucessivas ocorrências de descargas parciais 
ao longo do ensaio, foi realizada uma análise difração de elétrons retroespalhados (do 
inglês “Electron Backscattered Difraction” – EBSD) na ponta da pré-trinca de fadiga, 
antes do teste propriamente dito, e, após o ensaio, a análise foi realizada na zona de 
processo de fratura. A técnica de EBSD consiste em analisar através de padrões de 
difração as fases presentes na região analisada e ainda avaliar a evolução de contornos 
de baixo e alto ângulo da região de interesse. Os resultados dessa análise podem ser 





5.2.1 Análise EBSD  
Foram analisados três diferentes materiais com o intuito de avaliar e comparar a 
influência da evolução dos contornos de baixo ângulo (encruamento), nas diferentes 
microestruturas, na perda de rigidez teórica obtida através dos testes de tenacidade à 
fratura utilizando a metodologia de descargas parciais: o aço inoxidável superduplex 
(AISD), material de estudo no presente trabalho, um aço inoxidável austenítico 316 
(AISI 316) e um aço de alta resistência e baixa liga (API 5L X100). As análises foram 
realizadas antes do ensaio de descargas parciais na região logo a frente da pré-trinca de 
fadiga e após o ensaio na zona de processo de fratura para todos os materiais, a Figura  
54 apresenta uma ilustração indicando a localização da área analisada.  O percentual de 
indexação das análises ficou acima de 85%.  
 
 
Figura  54: Ilustração identificando, no detalhe em azul, região analisada no EBSD: a) 
antes do ensaio a análise foi realizada logo a frente da pré-trinca de fadiga e b) após o ensaio a 
análise foi realizada na zona de processo de fratura. 
A seguir nas Figura  55, Figura  56 e Figura  57 são exibidos os mapas de fases e 
mapas de contornos de grão (para identificação e quantificação dos contornos de baixo 
ângulo) dos aços API 5L X100, inoxidável austenítico (AISI 316) e inoxidável 







Figura  55: Mapeamento do aço API 5L X100: a) mapa de fases antes do ensaio; b) 
mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases após ensaio; d) mapa de contornos 
de grão após ensaio. Ferrita (CCC) em vermelho e Fe3C em amarelo. 
 
Figura  56: Mapeamento do aço inoxidável austenítico (AISI 316): a) mapa de fases 
antes do ensaio; b) mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases após ensaio; d) 
mapa de contornos de grão após ensaio. Ferrita (CCC) em vermelho e austenita em verde. 
=20 µm; Mapa de Contornos; Step=0.5 µm; Grid152x114=20 µm; Mapa de Fases; Step=0.5 µm; Grid152x114
=20 µm; Mapa de Fases; Step=0.5 µm; Grid152x114 =20 µm; Mapa de Contornos; Step=0.5 µm; Grid152x114
a) b) 
c) d) 
=20 µm; Mapa de Fases; Step=0.6 µm; Grid127x95 =20 µm; Mapa de Contornos; Step=0.6 µm; Grid127x95









Figura  57: Mapeamento do aço inoxidável superduplex (AISD): a) mapa de fases antes 
do ensaio; b) mapa de contornos de grão antes do ensaio; c) mapa de fases após ensaio; d) mapa 
de contornos de grão após ensaio. Ferrita (CCC) em vermelho e austenita em verde. 
A Tabela  9 apresenta a distribuição de contornos de baixo e alto ângulo para as 
amostras analisadas antes e após o ensaio de descargas parciais. 
Tabela  9: Fração volumétrica de contornos de baixo e alto ângulo das amostras de 
AISD, AISI 316 e API 5L X100.  
  AISD AISI 316 API 5L X100 
Análise Antes 
do Ensaio 
Contorno de Baixo de 
Ângulo (2 a 15º) 40,6 % 78,6 % 66,7 % 
Contorno de Alto 
Ângulo (>15º) 59,4 % 21,4 % 33,3 % 
Análise Após 
Ensaio 
Contorno de Baixo de 
Ângulo (2 a 15º) 93,8 % 92,6 % 75,7 % 
Contorno de Alto 
Ângulo (>15º) 6,2 % 7,4 % 24,3 % 
A partir dos resultados de EBSD pode ser observado que o API 5L X100 
apresentava uma fração volumétrica de 66,7% de contorno de baixo ângulo passando 
para 75,7 % após o ensaio. O aumento da fração volumétrica de contorno de baixo 
ângulo não foi tão significativo quando comparado aos outros dois materiais analisados 
=20 µm; Mapa de Contornos; Step=0.5 µm; Grid152x114=20 µm; Mapa de Fases; Step=0.5 µm; Grid152x114






(de 40,6% para 93,8% para o AISD e 78.6% para 92.6% para o AISI 316). Também 
pode ser observado na Figura  55 que antes do ensaio de descargas parciais, o API 5L 
X100 apresentou contornos de baixo ângulo em toda área analisada pelo EBSD, logo a 
frente da pré trinca de fadiga, enquanto o AISI 316 e o AISD apresentaram maior fração 
volumétrica de contornos de baixo ângulo basicamente no entorno da ponta da trinca, 
região com maior deformação (Figura  56 e Figura  57), e uma grande área ao redor da 
pré trinca propícia para surgimento de contornos de baixo ângulo durante o teste. 
Sabe-se que quanto mais baixa a energia de falha de empilhamento (EFE), maior 
é a separação entre as discordâncias parciais e mais larga a falha de empilhamento. O 
AISI 316 que possui estrutura cristalina CFC, com baixa EFE, apresenta maior 
densidade de discordâncias, maior energia armazenada na deformação e menor 
mobilidade devido a maior distância entre as discordâncias parciais. Como 
consequência, a ocorrência de deslizamento cruzado ou escalagem se torna mais difícil 
e a taxa de encruamento aumenta [73]. Esse aumento de encruamento pode ser visto 
após o ensaio de descargas parciais, em que o aço AISI 316 apresentou um aumento no 
valor de contornos de baixo ângulo de 78,6 % para 92,6%. 
A Figura  57 apresenta a análise realizada no AISD, material de estudo no 
presente trabalho, e exibe o mapa de fases (austenita em verde e ferrita em vermelho) e 
o mapa de contornos de grão de baixo (2º < CG < 15º) e alto ângulo da amostra de 
AISD (CG > 15º). A análise de distribuição de contornos de baixo ângulo antes do 
ensaio apresentou uma fração volumétrica de 40,5 % tendo um grande acréscimo após o 
ensaio para 93,8 %, caracterizando o encruamento do material após as sucessivas 
descargas realizadas durante o ensaio e uma possível justificativa para os valores 
negativos de compliance. 
O contorno de baixo ângulo pode ser representado por um conjunto de 
discordâncias que formam subgrãos com diferença de orientação de poucos graus e de 
menor energia com relação ao contorno de alto angulo ou contorno de grão. Quando um 
material policristalino é deformado, uma grande quantidade de contornos de baixo 
ângulo é gerada [79]. Após os ciclos sucessivos de descarregamento e carregamento 
parciais ocorre um aumento da deformação ao redor da trinca promovendo a 





O encruamento de um metal é caracterizado pelo seu endurecimento durante a 
deformação plástica, no qual quanto mais deformado o material, mais resistente ele se 
torna [80]. A deformação plástica por movimento de discordâncias faz com que as 
imperfeiçoes interajam entre si ou com outras imperfeiçoes, ou indiretamente com o 
campo de tensões internas de várias imperfeiçoes e obstáculos. São estas interações que 
levam a uma redução na mobilidade das discordâncias, havendo então uma necessidade 
de maior tensão para provocar maior deformação plástica. Os contornos de grão são 
exemplos específicos de barreiras à movimentação das discordâncias, que são 
empilhadas nesses contornos [81].  
Como forma de corroborar com os resultados, a Figura  58 mostra um aumento 
da rigidez teórica do corpo-de-prova AISI 316 possivelmente devido ao encruamento 
provocado pelos sucessivos ciclos de carregamento e descarregamento. Enquanto que 
para o aço API 5L X100 que não apresentou um grande aumento na fração volumétrica 
de contornos de baixo ângulo, observamos um crescimento de trinca a partir do aumento 
da compliance durante o ensaio de descargas parciais. A Figura  52, apresentada 
anteriormente no tópico 5.2, mostra a ocorrência de um crescimento negativo da trinca 
para o aço em estudo, AISD, comportamento semelhante ao corpo-de-prova AISI 316, 
mais uma vez evidenciando a influência da evolução dos contornos de baixo ângulo 
(encruamento), no aumento de rigidez teórica nos testes de descargas parciais para esses 
materiais. 
 
Figura  58: Medidas de compliance realizadas durante ensaios do aço AISI 316 e do aço 
API 5L X100. 
Sendo assim, após os resultados da investigação realizada por EBSD se optou 



















































se evitar que essas sucessivas descargas parciais estejam acarretando em um maior 
encruamento do material que, possivelmente possam levar a ocorrência de valores 






5.3 Curvas Carga-CMOD 
Os gráficos gerados durante os ensaios Força (N) versus deslocamento da boca do 
entalhe (CMOD, mm)  obtidos para o metal de base são apresentados na Figura  59 e 
Figura  60.  
 
Figura  59: Gráfico obtido durante ensaio ao ar do corpo-de-prova de metal de base. 
 
 
Figura  60: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova do metal de base com 
15, 30 e 60 dias de hidrogenação. 
Os gráficos gerados durante os ensaios Força (N) versus deslocamento da boca do 
entalhe (CMOD, mm)  obtidos as juntas soldadas com aporte de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm 









































Figura  61: Gráfico obtido durante ensaio ao ar dos corpos-de-prova da junta soldada 
com aporte de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm. 
 
 
Figura  62: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 
aporte térmico de 1,1 kJ/mm com 15, 30 e 60 dias de hidrogenação. 
Para os ensaios ao ar, o intervalo entre as descargas foi de até 0,5 mm de CMOD 
com o intuito de realizar ciclos de descarregamento e carregamento mais espaçados que 
o determinado pela norma (0,15 mm para o corpo-de-prova de metal de base e 0,28 mm 
para o corpo de prova da condição como soldado), para assim evitar o crescimento 







































Figura  63: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 
aporte térmico de 2,0 kJ/mm com 15 e 30 dias de hidrogenação. 
Além disso, cada descarga foi realizada com 50% da força máxima de pré-trincamento 
ou 50% da carga instantânea, o máximo permitido pela ASTM E1820. Para os ensaios 
hidrogenados foi possível realizar intervalos menores, pois o corpo-de-prova apresentou 
menor capacidade de deformação plástica devido a fragilização ocasionada pelo 
hidrogênio e, desde as descargas iniciais, não houve ocorrência de crescimento negativo 
de trinca para esta condição. Também pode ser observado que em todas as condições 
não houve ocorrência de nenhum tipo de instabilidade gráficas (pop-in) nos registros ao 
longo do ensaio.  
Como forma de melhor visualizar o efeito do hidrogênio na tenacidade à fratura 
da junta soldada de aço inoxidável superduplex, é apresentado na Figura  64 a curva 
gerada durante o ensaios ao ar e a curva obtido após 15 dias de hidrogenação da junta 
soldada com 1,1 kJ/mm. É possível observar que ao aumentar o tempo de hidrogenação 
ocorre uma grande redução na força máxima do ensaio e fica evidente a redução no 





















Figura  64: Gráficos obtidos durante ensaio dos corpos-de-prova da junta soldada com 























5.4 Medições de Tamanho de Trinca 
Após o ensaio, as trincas foram analisadas no estereoscópio e se constatou uma 
bifurcação de trinca nos corpos-de-prova do metal de base ensaiados ao ar, com 15 e 30 
dias de hidrogenação, como é ilustrado na Figura  65.  
 
Figura  65: Bifurcação da trinca do corpo-de-prova do metal de base após ensaio a) ao 
ar; b) após 15 dias de hidrogenação; c) após 30 dias de hidrogenação. 
Krupp et al [35] mostram a ocorrência de ramifação de trincas de fadiga em aços 
inoxidáveis duplex. Os autores observaram que o caminho percorrido pela trinca 
depende dos contornos de grãos. Geralmente, os contornos de fase α-γ são barreiras 
mais efetivas que os contornos de grão α-α e γ-γ. Uma mudança local da microestrutura, 
ou seja, a existência de uma região dominante de austenita na frente da ponta da trinca 
pode causar uma grande deflexão na propagação estável de trinca [82]. Para os corpos-
de-prova em que ocorreu esta ramificação, as medições dos tamanhos das trincas foram 
realizadas em duas etapas. As medições foram realizadas na vista 1 como é ilustrado na 
Figura  66 e somadas as medições da vista 2, para que assim se obtenha o valor total do 
tamanho do crescimento estável da trinca. 
2 mm 2 mm 2 mm 





Figura  66: Procedimento para medições de tamanho de trinca para os corpos-de-prova 
do metal de base em que foi observada a bifurcação da trinca. 
Todas as superfícies de fratura foram analisadas por estereoscopia e não foi 











Figura  67: Estereoscopia das superfícies de fratura dos corpos-de-prova após ensaio. 
Algumas restrições estabelecidas pela norma, além daquelas já expostas, 
também devem ser consideradas, principalmente, no que diz respeito ao crescimento da 
trinca e à comparação entre os valores do tamanho da trinca medidos visualmente e 
aqueles estimados a partir da compliance. A Tabela  10 apresenta as medidas realizadas 
após o ensaio da pré-trinca de fadiga e Δa e os valores calculados a partir da 
compliance. Os valores de Δa calculados pelo método de descargas parciais são 
subestimados, pois, os tamanhos de trinca medidos visualmente após o ensaio 
geralmente foram superiores. Na Figura  68 fica evidente  a diferença entre os tamanhos 
de trinca a0 (pré-trinca de fadiga + entalhe) e af (pré-trinca de fadiga + entalhe + Δa) 
medidos e calculados após o ensaio.  
 
 
MB - Ao ar MB - 15 dias MB - 30 dias MB - 60 dias 
1,1 - Ao ar 1,1 - 15 dias 1,1 - 30 dias 1,1 - 60 dias 




Tabela  10: Comparação entre os tamanhos de trinca calculados a partir do valor da 
















MB Ar 2,16 2,36 8,41 0,33 1,20 72,73 
MB 15 dias 2,26 2,39 5,66 0,73 0,80 8,79 
MB 30 dias 2,16 2,56 15,49 0,54 1,03 47,67 
MB 60 dias 2,80 2,76 1,24 0,62 1,14 45,74 
1,1 Ar 3,00 2,56 17,24 1,82 1,70 6,96 
1,1 15 dias 3,00 2,56 17,24 0,93 1,41 34,50 
1,1 30 dias 3,06 2,39 28,36 0,92 1,24 25,41 
1,1 60 dias 2,04 2,08 1,83 1,41 1,65 14,27 
2,0 Ar 2,28 2,34 2,51 1,66 1,77 5,97 
2,0 15 dias 3,33 3,08 8,05 0,85 1,34 36,79 
2,0 30 dias 2,35 2,45 4,00 0,96 1,41 32,14 
 
Figura  68: Medidas de tamanho de trinca após ensaio do corpo-de-prova de metal de 
base após 60 dias de hidrogenação. 
O erro relativo (εr) referente as medidas dos corpos-de-prova de metal de base 
foram maiores do que os verificados nas condições como soldado. É provável que este 
erro esteja associado a ocorrência da bifurcação da trinca durante o ensaio. Contudo, 
pode ser observado que a maior parte dos experimentos apresentou elevada diferença 
entre os valores do tamanho da trinca medido visualmente e aqueles estimados a partir 
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5.5 CTOD de Carga Máxima 
A Tabela  11 apresenta os valores de carga máxima (Fmáx), da componente 
plástica de CMOD (Vp) e os valores de CTOD de carga máxima (δm) calculados a partir 
dos ensaios de descargas parciais. Ilustra o gráfico  
Tabela  11: Dados calculados após os ensaios. 
Amostra Fmáx (N) Vp (mm) δm (mm) 
MB Ar 8821 4,53 0,546 
MB 15 dias 6009 0,95 0,131 
MB 30 dias 6145 0,67 0,102 
MB 60 dias 5372 0,75 0,096 
1,1 Ar 27365 2,11 0,334 
1,1 15 dias 20267 0,51 0,110 
1,1 30 dias 18837 0,59 0,113 
1,1 60 dias 20204 0,34 0,094 
2,0 Ar 26581 1,65 0,272 
2,0 15 dias 19658 0,47 0,124 
2,0 30 dias 19401 0,46 0,105 
Pode ser observado que o δ é maior para as amostras soldadas com 1,1 kJ/mm, 
evidenciando uma maior tenacidade à fratura para aportes térmicos mais baixos. Os 
resultados mostram que os valores de δm para os corpos-de-prova hidrogenados 
diminuíram quando comparados ao CTOD ao ar, em todos as condições analisadas. 
Esse parâmetro de tenacidade à fratura está relacionado à abertura na ponta da trinca, 
assim, as amostras hidrogenadas tendem a apresentar menor capacidade de abertura na 
ponta da trinca durante o carregamento (menor plasticidade), demonstrando que o 
hidrogênio afeta a tenacidade do material, possivelmente através de um mecanismo de 
aprisionamento das discordâncias.  






Figura  69: Gráfico δm versus tempo de hidrogenação. 
Aumentando o tempo de hidrogenação se atinge um patamar onde o δm é 
mantido praticamente inalterado, demonstrando que com um tempo de encharque 
superior a 15 dias a amostra se encontra saturada de hidrogênio. Levando em 
consideração que este material tem uma estrutura com duas fases (α com alta 
difusividade e γ com elevada solubilidade no hidrogênio), a deformação plástica em 
torno da abertura da ponta da trinca é quase nula para tempos de hidrogenação maiores 
que 30 dias. A distribuição e morfologia das γ que se formam pode estar diretamente 
relacionada com a tenacidade do material. Pode haver uma tendência dessas diferentes 
morfologias de γ precipitarem formando uma interface incoerente com a matriz α. Dessa 
maneira estas interfaces incoerentes funcionariam como concentradores de tensão na 
matriz de α, aumentando as regiões preferenciais para acúmulo de hidrogênio, causando 
redução no valor de CTOD, pois, funcionariam com segunda fases na matriz e, 
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5.6 Curvas de Resistência 
A partir dos registros e utilizando as equações expostas no tópico 4.5.3.1, para 
cada uma das descargas foram calculados os pares “J-Δa”. As curvas J-R avaliadas 
experimentalmente para o metal de base são apresentadas a seguir, a Figura  70 
apresenta os pares “J-Δa” para o ensaio realizado ao ar e a Figura  71  apresenta as 
curvas de resistência para os ensaios do metal de base após 15, 30 e 60 dias de 
hidrogenação, respectivamente. 
 
Figura  70: Pares de  “J-Δa” do ensaio ao ar do metal de base. 
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Figura  71: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados do metal de base. 
As curvas J-R avaliadas experimentalmente para as juntas soldadas são 
apresentadas a seguir. A Figura  72 mostra a curva J-R para os ensaios realizados ao ar 
das juntas soldadas. As Figura  73 e Figura  74 apresentam as curvas J-R para os ensaios 
hidrogenados das juntas soldadas com aporte térmico de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, 
respectivamente. 
 
Figura  72: Curvas J-R dos ensaios ao ar das junta soldadas com aporte térmico de 1,1 
kJ/mm e 2,0 kJ/mm. 
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Figura  73: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados da junta soldada com aporte térmico 
de 1,1 kJ/mm. 
 
Figura  74: Curvas J-R dos ensaios hidrogenados da junta soldada com aporte térmico 
de 2,0 kJ/mm. 
Como foi dito anteriormente, no tópico 5.4, houve uma grande variação dos 
valores de Δa calculados a partir da compliance com os valores medidos visualmente 
após a quebra dos corpos-de-prova, ou seja, o valor teórico de crescimento estável da 
trinca não correspondeu ao valor real de tamanho de trinca final. Como consequência, 
foram obtidas curvas J-R inválidas segundo a norma ASTM E1820 para determinadas 
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condições, pois, a norma exige que ao menos um ponto deve estar posicionado entre a 
linha 0,5 mm e a linha de exclusão de 1,5 mm. Sendo assim, se optou por realizar uma 
correção dos pares “J-Δa” para todas as condições do presente trabalho. Para cada 
corpo-de-prova foi encontrado o valor do coeficiente angular (m) e do coeficiente linear 
(n) da reta obtida com os valores de a0 e af medidos visualmente e calculados pela 
compliance, como ilustra a Figura  75.  
 
Figura  75: Equação da reta utilizada para a correção das curvas J-R. 
Em seguida os valores corrigidos, ∆!!!"##, são obtidos através da equação a seguir: 
                    ∆!!!"## = !(∆!!!"#$%&'(!) + !!!"#$%&'(!))+ ! − !!!"#$%&                  ( 33 ) 
sendo:  
• ∆!!!"#$%&'(!): crescimento estável da trinca calculado através da compliance de 
cada descarga realizada durante o ensaio; 
• !!!"#$%&'(!): tamanho de trinca inicial (pré-trinca de fadiga + entalhe) calculado 
através da compliance de cada descarga realizada durante o ensaio; 
• !!!"#$%&: tamanho final da trinca (pré-trinca de fadiga + entalhe + Δa) medido 
visualmente.  
Para ilustrar a diferença na curva de resistência após a correção sugerida no presente 
trabalho, apresentamos na Figura  76 a curva de resistência avaliada experimentalmente 
para o metal de base após 30 dias de hidrogenação, em cinza, e a curva de resistência 
após a correção através da equação (34), em vermelho. 
a0 compliance af compliance 
a0 visual 
af visual 





Figura  76: Curvas de resistência do ensaio de descargas parciais do metal de base após 
30 dias de hidrogenação com valores de Δa calculados pela compliance (cinza) e valores Δa 
corrigidos (Δacorr) (vermelho). 
Utilizando a equação de correção foram calculados os pares “J-Δacorr” para todos 
os ensaios. A Figura  77 apresenta os pares “J-Δacorr”  para o metal de base ensaiado ao 
ar e a Figura  78 apresenta as curvas de resistência corrigidas para os ensaios 
hidrogenados do metal de base. 
 
Figura  77: Pares “J- Δacorr” do ensaio de descargas parciais do metal de base ao ar com 
valores valores Δa corrigidos (Δacorr). 
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Figura  78: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais do metal de base 
após hidrogenação com valores valores Δa corrigidos (Δacorr). 
As curvas J-R corrigidas para as juntas soldadas são apresentadas a seguir. A 
Figura  79 mostra a curva J-R para os ensaios realizados ao ar das juntas soldadas. As 
Figura  80 e Figura  81 apresentam as curvas J-R corrigidas para os ensaios 
hidrogenados das juntas soldadas com aporte térmico de 1,1 kJ/mm e 2,0 kJ/mm, 
respectivamente. 
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Figura  79: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais realizados ao ar das 
duas juntas soldadas (1,1 e 2,0 kJ/mm) valores Δa corrigidos (Δacorr). 
 
 
Figura  80: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais da junta soldada com 
aporte térmico de 1,1 kJ/mm após hidrogenação com valores Δa corrigidos (Δacorr). 
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Figura  81: Curvas de resistência dos ensaios de descargas parciais da junta soldada com 
aporte térmico de 2,0 kJ/mm após hidrogenação com valores Δa corrigidos (Δacorr). 
A partir dos pares “J-Δacorr” qualificados, foram realizados os ajustes dos 
coeficientes experimentais das curvas de resistência J-R. Também foram obtidos os 
valores candidatos a JIC calculados no ponto de intersecção entre as curvas de 
resistência com a linha de construção (blunting line) deslocada de um valor de 0,2 mm. 
As equações obtidas para cada condição e os valores de tenacidade de iniciação JQ são 
apresentadas na Tabela  12. 
Tabela  12: Equações das curvas de resistência obtidas (Δacorr em mm) e valores da 
tenacidade de iniciação JQ obtidos para cada condição de acordo com a norma ASTM E1820. 
Amostra Equação Curvas J-R [N/mm] JQ (N/mm) 
MB Ar ------  ----- 
MB 15 dias J = 250,0(Δacorr)0,789 83,8 
MB 30 dias J = 191,2(Δacorr)0,764 63,95 
MB 60 dias J = 191,9(Δacorr)0,549 90,51 
1,1 Ar J = 728,0(Δacorr)0,544 499,07 
1,1 15 dias J = 152,3(Δacorr)0,445 82,04 
1,1 30 dias J = 154,8(Δacorr)0,528 73,54 
1,1 60 dias J = 120,6(Δacorr)0,501 58,39 
2,0 Ar J = 664,5(Δacorr)0,572 422,73 
2,0 15 dias J = 180,0(Δacorr)0,512 89,31 
2,0 30 dias J = 142,8(Δacorr)0,496 70,63 
As condições a serem atendidas para que os valores de JQ calculados sejam 
considerados um parâmetro independente das dimensões do corpo-de-prova, expostas 
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no tópico 4.5.3.1, foram então avaliadas. Apenas o corpo-de-prova de metal de base 
ensaiado ao ar não atendeu aos requisitos e é considerado inválido segundo a norma 
ASTM E1820. É provável que, para ensaios de descargas parciais realizados ao ar no 
aço inoxidável superduplex, seja necessário corpos-de-prova com maiores dimensões 
devido a elevada tenacidade do material. Este fato pode ser melhor analisado a partir da 
Figura  82 que mostra que para materiais de alta tenacidade com corpos-de-prova 
pequenos, o aumento da carga sobre a estrutura faz com que as zonas elasto-plásticas e 
de elevada deformação plástica sejam estendidas sobre a região controlada por K 
(Figura  82-b), levando a um estado não proporcional de elevada plasticidade em que a 
zona de processo se torna muito grande e elimina a zona de dominância de J (Figura  
82-c) [42]. 
 
Figura  82: Efeito da plasticidade na ponta de uma trinca em um material elasto-plástico 
a partir da Integral J (Adaptado de [42]) 
 No que diz respeito à comparação entre as diferentes condições, observa-se que 
para todos os casos o material ensaiado ao ar apresentou maior tenacidade à fratura que 
os ensaios após hidrogenação, como pode ser visto na Figura  83. Além disso, pode ser 
observado que a junta soldada com aporte térmico mais alto, apresentou menor 


























Figura 8 – Efeito da plasticidade sobre os campos de tensão na ponta da trinca [4]. 
 
 
Região de dominânica K 
Região de dominância J 
Região de grandes deformações plásticas 





Figura  83: Valores de tenacidade de iniciação JQ para cada condição. 
A justificativa para tal comportamento está no nível de reaquecimento que os 
passes subsequentes são capazes de promover aos outros, e em decorrência disto, há 
uma maior predisposição à formação de fases secundárias na junta soldada. Outra 
característica que atua em concordância com o efeito do reaquecimento é o resfriamento 
mais lento que o alto aporte térmico é capaz de exercer na junta soldada, permitindo que 
algumas regiões da junta sejam submetidas a um intervalo de tempo maior em 
temperaturas que favorecem a precipitação de fases deletérias. A precipitação de 
nitretos de cromo (CrN e/ou Cr2N) pode ser um exemplo dessa fase prejudicial, pois 
sua precipitação está associada à formação de γ2, fase que apresentou fração 
volumétrica significativa nas amostras soldadas com aporte térmico de 2,0 kJ/mm. 
 Como visto anteriormente, as amostras hidrogenadas apresentaram menor 
abertura na ponta da trinca confirmando que a presença do hidrogênio afetou 
negativamente a tenacidade à fratura do metal de base e das juntas soldadas. Foi visto 
que após 15 dias de hidrogenação os valores de tenacidade do aço inoxidável 
superduplex são mantidos, praticamente, constante o que demonstra que o material pode 
estar saturado de hidrogênio. Apenas a amostra de metal de base ensaiada após 60 dias 
de hidrogenação apresentou um pequeno acréscimo no valor de tenacidade de iniciação 
quando comparada as amostras hidrogenadas por um menor tempo, esta pequena 
diferença nos valores pode estar associada a bifurcação de trinca que ocorreu nos 
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Como forma de agregar aos resultados, foi feita a análise da superfície de fratura 
para identificar o micromecanismo presente e se houveram alterações após a carga de 






Foi realizada a análise da superfície de fratura utilizando microscopia eletrônica 
de varredura de todas as amostras ensaiadas com o intuito de verificar o 
micromecanismo de fratura atuante na região de crescimento estável e, 
consequentemente, se a presença do hidrogênio influencia negativamente na tenacidade 
à fratura do material, corroborando com todos os resultados apresentados até o presente 
momento. 
Na Figura  84 podem ser observadas as superfícies de fratura após os ensaios ao 
ar, após 15, 30 e 60 dias de hidrogenação do metal de  base, com detalhamento indicado 
por um círculo da região analisada com maior ampliação. Na Figura  85 são 
apresentadas as regiões com maior ampliação para todas as condições de ensaio do 















Figura  84: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova de metal de 











Figura  85: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova do 
metal de base após ensaio mostrando o micromecanismo atuante na região de Δa: ensaios a) ao 
ar, após b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 dias de hidrogenação e d) 60 dias de hidrogenação. 
  
Na análise da superfície de fratura dos corpos-de-prova de metal de base foi 
observada uma evolução do micromecanismo de fratura de acordo com as condições de 
teste. Na amostra ensaiada ao ar houve uma deformação substancial, caracterizada pela 
presença de micro cavidades (dimples) ao longo de toda a região de crescimento estável 
da trinca (Figura  85-a). Com o aumento do tempo de hidrogenação para 15 dias, há 
indícios de quasi clivagem, apresentando superfícies planas juntamente com regiões 
com pequenos dimples (Figura  85-b). Já nas amostras com 30 e 60 dias de 
hidrogenação as superfícies de fratura revelam facetas de clivagem, evidenciando a 
atuação do hidrogênio na ponta da trinca (Figura  85-c e d). 
Na Figura  86 podem ser observadas as superfícies de fratura dos corpos-de-
prova da junta soldada com aporte térmico de 1,1 kJ/mm, nas condições ao ar, após 15, 
30 e 60 dias de hidrogenação e detalhamento indicado por um círculo da região 










Figura  86: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 1,1 kJ/mm após ensaio a) ao ar, b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 
dias de hidrogenação e d) 60 dias de hidrogenação. 
Nos 8 corpos-de-prova hidrogenados por 15, 30 e 60 dias foram observados regiões com 












podem ser observadas imagens representativas de toda a extensão da região de 
crescimento estável analisada das superfícies de fratura dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico de 1,1 kJ/mm. A Figura  87-a apresenta o micromecanismo 
predominantemente dúctil por coalescimento de micro cavidades (dimples) da amostra 
ensaiada ao ar. Após 15 dias de hidrogenação começa a se observar o efeito do 
hidrogênio sobre a morfologia da fratura, ao invés de dimples profundos se observa uma 
morfologia de fratura associada a uma leve mudança no micromecanismo de 
propagação da trinca. A Figura  87-b mostra que micromecanismo de fratura envolvido 
na propagação da trinca passou de nucleação, crescimento e coalescimento de cavidades 
para o micromecanismo de quase clivagem, com poucas regiões ainda com dimples com 
diâmetro menor. Com o aumento do tempo de hidrogenação houve uma evolução no 
micromecanismo de quase clivagem para a predominantemente clivagem. Após 30 dias 
de hidrogenação pode ser observado a presença de trincas secundárias evidenciando a 
ação do hidrogênio como elemento fragilizante do material, e morfologia de fratura de 
clivagem (Figura  87-c). Na Figura  87-d pode ser observada a superfície de fratura do 
ensaio após 60 dias de hidrogenação com facetas de clivagem ao longo de toda a 








Figura  87: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 1,1 kJ/mm após ensaio mostrando o micromecanismo atuante na 
região de Δa: ensaios a) ao ar, após b) 15 dias de hidrogenação, c) 30 dias de hidrogenação e d) 
60 dias de hidrogenação. 
Na Figura  88 podem ser observadas as superfícies de fratura dos corpos-de-prova 
da junta soldada com aporte térmico de 2,0 kJ/mm, nas condições ao ar, após 15 e 30 













Figura  88: Visão panorâmica da superfície de fratura dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 2,0 kJ/mm após ensaio a) ao ar, b) 15 dias de hidrogenação e c) 30 
dias de hidrogenação. 
Como pode ser observado Figura  89, a superfície de fratura dos corpos-de-prova 
da junta soldada com aporte térmico de 2,0 kJ/mm tiveram uma evolução no 
micromecanismo de fratura parecido com as amostras analisadas de aporte mais baixo. 
O corpo-de-prova com aporte de 2,0 kJ/mm ensaiado ao ar apresentou uma fratura 
dúctil com micro cavidades profundas, dimples, ao longo de toda região de crescimento 
estável da trinca (Figura  89-a). Assim como na condição de aporte térmico mais baixo, 
foi observada na amostra com 15 dias de hidrogenação dois diferentes 
micromecanismos de fratura. Na Figura  89-b ainda é possível observar algumas regiões 
apresentando pequenos dimples, diversas trincas secundárias associadas ao efeito do 
hidrogênio e indícios de quasi clivagem ao longo da extensão analisada na ponta da 
trinca. Com o aumento do tempo de hidrogenação para 30 dias, observa-se 
predominantemente o micromecanismo predominantemente clivagem na superfície de 










Figura  89: Fractografias obtidas com diferentes aumentos dos corpos-de-prova da junta 
soldada com aporte térmico 2,0 kJ/mm após ensaio mostrando o micromecanismo atuante na 
região de Δa: ensaios a) ao ar, após b) 15 dias de hidrogenação e c) 30 dias de hidrogenação. 
Observando as imagens feitas no MEV da região de crescimento estável da 
trinca podem ser observadas regiões clivagem em todas as amostras hidrogenadas, o que 
corrobora com o fato de que o hidrogênio teve papel importante na redução da 
tenacidade à fratura desse aço. Como dito anteriormente, acredita-se que a interação do 
hidrogênio logo a frente da trinca de fadiga está diretamente relacionada com o tempo 
de encharque e com a extensão da zona plástica gerada durante a confecção da pré 









Com base nos resultados e discussões apresentados pode-se concluir: 
• A melhor relação de α/γ e a ausência de fases intermetálicas não são os únicos 
fatores que devem ser garantidos durante a soldagem, pois, a junta de aporte 
térmico maior, que apresentou melhor relação α/γ apresentou pior desempenho 
em termos de tenacidade à fratura ao ar. A distribuição e morfologia de γ e a 
presença de nitretos de cromo devem ser bem analisados, visto que, de acordo 
com os resultados obtidos no presente trabalho, possuem forte influência na 
tenacidade à fratura da junta soldada de aço superduplex. Além disso, foi 
constatado que o teor de austenita aumenta à medida que o aporte térmico 
aumenta. 
• A taxa de carregamento selecionada foi lenta o suficiente para permitir a 
interação do hidrogênio na região de processo de fratura reduzindo os valores de 
δ do metal de base e das juntas soldadas do presente trabalho. 
• As curvas J-R após a correção sugerida apresentam diferenças significativas, 
mostrando que, para o aço inoxidável superduplex que possui elevada 
tenacidade, os valores de tamanho de trinca estimados pelo método de descargas 
parciais segundo a norma ASTM E1820 apresentam um erro relativo elevado. 
• O hidrogênio diminui drasticamente a plasticidade em torno da ponta da trinca 
do aço inoxidável superduplex, acarretando na redução da tenacidade à fratura 
com o aumento do tempo de encharque, levando a saturação de hidrogênio neste 
material após cerca de 30 dias. 
• O mecanismo de fratura do material foi modificado pela presença de hidrogênio. 
No material testado sem hidrogênio foi observada uma fratura completamente 
dúctil, enquanto o material que foi sujeito à carga de hidrogênio apresentou 
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